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Le Laboratoire National des Champs Magnétiques Intenses (LNCMI) est composé de deux sites. Le site 
de Grenoble (LNCMI-G), spécialiste du domaine des champs magnétiques statiques et le site de Toulouse 
(LNCMI-T) qui produit des champs magnétiques pulsés non destructifs et semi-destructifs. Le temps de 
mesure disponible est alloué à la recherche propre du laboratoire mais aussi à des chercheurs externes. Les 
utilisateurs sont en demande de champs magnétiques toujours plus puissants et de durée la plus longue 
possible. Or, peu de laboratoires sont capables de satisfaire une telle demande. Afin d’y parvenir, le LNCMI 
a acquis un savoir dans les domaines de l’ingénierie et de la conception des aimants mais aussi dans le 
domaine de l’élaboration des matériaux qui les composent. Le LNCMI-T a ainsi été capable d’élaborer une 
bobine ayant permis en 2017 de générer un champ magnétique pulsé non destructif de 98,8 T et ainsi obtenir 
le record européen. Le champ magnétique produit par une bobine induit des forces de Lorentz qui peuvent 
conduire à la destruction de l’électroaimant si le conducteur n’a pas une tenue mécanique suffisante. De 
plus, pour obtenir la durée d’impulsion la plus longue possible, ces conducteurs doivent avoir une résistivité 
électrique la plus proche possible de celle du cuivre pur. Cependant, haute contrainte à la rupture et faible 
résistivité électrique sont le plus souvent antagonistes. Les matériaux servant à l’élaboration des fils 
conducteurs utilisés pour la mise en œuvre des bobines constituent donc un des verrous majeurs.  
Ces travaux de thèse ont comme objectif l’élaboration et l’étude de fils conducteurs composites argent-
cuivre. Ils sont financés par un contrat doctoral de l’Université Toulouse 3 Paul Sabatier et se placent dans 
le cadre d’une collaboration entre le LNCMI et le Centre Interuniversitaire de Recherche et d'Ingénierie des 
Matériaux (CIRIMAT) débutée en 2012 sur des composites nanotubes de carbone-Cu. 
 
L’élaboration des fils composites se décompose en trois étapes : 
- la préparation d’une poudre composite homogène composée de microfils d’argent et d’une poudre 
commerciale de cuivre, 
- la consolidation de la poudre composite sous la forme d’un barreau par Spark Plasma Sintering 
(SPS), 
- le tréfilage à température ambiante du barreau jusqu’à l’obtention de fils fins. 
 
Ce manuscrit se divise en quatre chapitres.  
Le chapitre I présente le contexte de l’étude et explicite le fonctionnement de la bobine ayant servi 
à la production du champ magnétique pulsé record au LNCMI-T. La nano-structuration du cuivre est 
abordée. Enfin, l’état de l’art des fils conducteurs à base de cuivre ayant suscité l’intérêt des différents 
laboratoires afin de produire des champs magnétiques intenses pulsés non destructifs est présenté. 
 Le chapitre II aborde l’élaboration et l’étude de fils composites Ag-Cu ayant une très faible teneur 
volumique en argent.  
Le chapitre III porte sur l’étude de l’influence de la formation d’un alliage Cu/Ag lors du frittage 
SPS.  
Le chapitre IV présente des fils composites Ag-Cu dont la matrice de cuivre présente une 
granulométrie bimodale.  














I.1 Contexte de l’étude 
 
I.1-1 Des fils conducteurs renforcés pour générer des champs magnétiques intenses 
Les champs magnétiques intenses sont utilisés dans divers domaines de l’ingénierie afin de manipuler 
la matière (déflection, lévitation, séparation, alignement…), en science des matériaux pour sonder la 
matière. L’application d’un champ magnétique peut modifier les propriétés électroniques ou magnétiques 
de certains composés (résonance magnétique nucléaire, résonance cyclotron, résonance paramagnétique des 
électrons, effet Hall) ou bien en physique fondamentale en créant de nouveaux états de la matière (état 
normal des supraconducteurs, supraconductivité induite par champ, nouveaux états magnétiques, points 
quantiques critiques). 
 
Les laboratoires possédant les infrastructures permettant de générer des champs magnétiques intenses 
sont très peu nombreux à travers le monde. Ces laboratoires sont listés dans le Tableau I.I.  
 
Tableau I.I : Laboratoires générant des champs magnétiques intenses à travers le monde. 
Laboratoire Acronymie Ville Pays 
Laboratoire National des Champs Magnétiques 
Intenses  
LNCMI Toulouse et Grenoble France 
High Field Magnet Laboratory  HFML Nimègue  Pays-Bas  
High Magnetic Field Laboratory  HLD Dresde  Allemagne  
National High Magnetic Field Laboratory  NHMFL Los Alamos et Thallahassee   Etats-Unis 
The Institute for Solid State Physics ISSP Tokyo  Japon 
High Field Laboratory for Superconducting 
Materials  
HFLSM Sendai  Japon  
High Magnetic Field Laboratory HMFL Heifei  Chine  
Wuhan National High Magnetic Field Center WHMFC Wuhan  Chine  
 
 
Le European Magnetic Field Laboratory (EMFL), dont font partie le LNCMI, le HFML et le HLD, a 
été fondé en 2015. Il a comme but, d’unir, de coordonner et de renforcer les laboratoires européens de champ 






Les champs magnétiques générés par les différents laboratoires peuvent se diviser en quatre voies : 
Les champs magnétiques destructifs : Ce sont des champs magnétiques supérieurs à 1000 T générés 
par implosion au VNIIEF et au LANL ou par compression de flux électromagnétiques à l’ISSP. 
Les champs magnétiques semi-destructifs : Ces champs magnétiques sont générés par une mono-
spire pouvant produire jusqu’à 300 T pendant une durée de quelques microsecondes. La mono-spire est 
détruite lors de chaque tir. En revanche l’échantillon et son support d’instrumentation demeurent intacts. Il 
est possible d’atteindre des champs magnétiques de : 209 T au LNCMI-T [1], 300 T au NHMFL [2], et 300 
T à l’ISSP [3].  
Les champs magnétiques non-destructifs continus (jusqu’à 45 T) : un aimant résistif, 
supraconducteur ou hybride (une partie résistive et une autre supraconductrice) est utilisé pour générer ces 
champs magnétiques. Ce type d’installation permet de produire des champs magnétiques de : 37 T au 
LNCMI-G [4], 38 T au HFML [5], 45 T au NHMFL [6], 31 T au HFLSM [7] et 42,9 T au HMFL [8]. 
Les champs magnétiques non-destructifs pulsés (60 à 100 T) : ces champs magnétiques sont obtenus 
grâce à un courant très intense pulsé (entre 10 millisecondes et 1 seconde pour éviter la surchauffe du 
conducteur due à l’effet Joule) injecté dans une bobine résistive. Ces infrastructures permettent de générer : 
98,8 T au LNCMI-T [9] et 95 T HLD [10], 100,75 T au LANL [11], 90 T au WHMFC [12] et 85 T à ISSP 
[13]. 
 
Le LNCMI à Toulouse est spécialisé dans la production de champs magnétiques non-destructifs pulsés 
supérieurs à 60 T, obtenus grâce à des bobines de fils conducteurs renforcés. Pour permettre la mise en 
forme sans rupture lors du bobinage, les fils doivent être suffisamment ductiles à température ambiante. 
Lors de leur utilisation, les bobines sont placées dans des cryostats remplis d’azote liquide pour les refroidir. 
En effet, cette basse température (77 K) va avoir pour effet de limiter l’échauffement des fils conducteurs 
qui composent la bobine et ainsi il sera possible de préserver l’intégrité des isolants électriques à la surface 
des fils. De plus, les phonons étant des centres de collisions électroniques, leur diminution avec 
l’abaissement de la température, confère une plus faible résistivité électrique aux conducteurs. Pour finir, à 
faible température, le mouvement des dislocations étant ralenti, la contrainte à la rupture des fils augmente. 
Pour que la bobine soit non destructive, il faut que le fil conducteur qui la compose ne s’endommage pas 
pendant l’utilisation. Le champ magnétique induit la force de Lorentz qui génère des contraintes 
tangentielles proportionnelles au carré du champ magnétique. Elles sont de l’ordre de 1 GPa à 60 T et 
supérieure à 2,2 GPa à 100 T [14], [15]. L’intensité du champ qu’il est possible de générer par une bobine 
est directement liée à la résistance mécanique du matériau qui la compose. Le cuivre pur écroui présente 
une résistance à la rupture de 450 MPa. Les méthodes classiques de renforcement du cuivre permettent 
d’augmenter la contrainte à la rupture mais les propriétés électriques du conducteur renforcé sont dégradées. 
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Or, afin d’obtenir une durée d’impulsion la plus longue possible, il est nécessaire de garder une conductivité 
élevée, proche de celle du cuivre pur. En effet, la durée d’impulsion magnétique (Δt) dépend directement 
de l’intégrale d’action [AI] du fil conducteur, pour une géométrie de bobine donnée et un champ magnétique 
maximal donné [14] : 








𝑑𝑇          (I.1) 
𝛽 est le facteur géométrique lié à la structure de la bobine, 




𝐵0  est le champ magnétique maximal au centre de la bobine, 
𝐶𝑣  est la capacité calorifique volumique, 
𝜌 est la résistivité électrique, 
𝑇𝑓 est la température finale de la bobine à la fin du tir, 
𝜇0  est la perméabilité magnétique du vide (4π.10-7 kg.m.A-2.s-2). 
 
Afin que la valeur de l’intégrale d’action soit maximale, le rapport 𝐶𝑣
𝜌
 doit être le plus grand possible sur 
l’intervalle de température d’utilisation, ce qui implique que la résistivité du conducteur utilisé soit faible. 
Il faut donc que la conductivité électrique des fils soit la plus proche possible de celle du cuivre pur.  
 
Atteindre 100 T de façon non-destructive nécessite donc l’utilisation de conducteurs renforcés associée 
à un savoir-faire dans les domaines de l’ingénierie, de la conception et de l’élaboration de matériaux 
possédant de hautes contraintes à la rupture tout en conservant une faible résistivité électrique. 
 
I.1-2 La bobine triple 100 T 
Le LNCMI-T a conçu, élaboré et mis en service sa première bobine triple ayant permis de générer 
un champ magnétique de 98,8 T en 2017 [9] et ainsi obtenir le record européen, le record mondial de 100,75 
T étant détenu depuis 2012 par le National High Magnetic Field Laboratory (NHMFL) de Los Alamos [11, 
16]. Cette bobine triple est constituée de trois bobines concentriques (Fig. I.1).  
 
Figure I-1 : De gauche à droite les bobines intérieure à extérieure avant assemblage de la bobine triple 100 T du LNCMI-T. 
22 
Ce système multi-bobines est communément utilisé pour générer des champs magnétiques supérieurs à 
70 T [9-13]. Ces systèmes utilisent le principe de superposition des champs magnétiques qui prévoit que le 
champ magnétique total de la bobine est égal à la somme des champs magnétiques des trois bobines qui la 
composent. Les trois bobines étant alimentées indépendamment avec trois bancs de condensateur (d’énergie 
1, 6 et 14 MJ), elles génèrent leur propre champ magnétique. Ainsi, la bobine extérieure génère un champ 
de fond égal à 11 T, la bobine centrale un champ de 27 T et la bobine intérieure un champ de 60 T (Fig. 
I.2).  
 
Figure I.2 : Profil temporel de l'impulsion magnétique 98,8 T. L'encart représente un agrandissement sur l’impulsion de la bobine 
intérieure. Deux impulsions consécutives à champ élevé doivent être séparées par deux heures de refroidissement [9]. 
 
Ce système permet plus de flexibilité quant à l’élaboration de la bobine. La mise en œuvre de trois 
bobines gigognes à la place d’une bobine monolithique rend possible l’obtention d’un champ magnétique 
de 100 T avec des conducteurs renforcés qui permettraient seulement l’obtention d’un champ magnétique 
de 70 T s’ils étaient utilisés dans une bobine monolithique. De plus, les bobines étant indépendantes les unes 
des autres, en cas de défaillance de l’une d’elles, il est possible de réduire les couts de réparation.  
 
Afin de maximiser le taux de remplissage de la bobine les conducteur sont mis en forme avec une section 
rectangulaire. Lors de la génération du champ magnétique, les conducteurs vont être soumis à des 
contraintes proches de leur contrainte à la rupture. Dans le but d’augmenter la tenue mécanique de la bobine, 
une fine couche de renfort composée de Zylon [17] imprégnée d’une résine époxy Stycast 1266 est intercalée 
entre chaque couche de conducteurs (Fig. I.3). Le Zylon est une fibre à haute résistance dont la contrainte à 
la rupture est supérieure à 5 GPa. Malgré l’ajout de ce renfort externe, les bobines sont considérées comme 
des “consommables” qui ne vont supporter que quelques centaines d’impulsions. Les caractéristiques de la 




Figure I.3 : Schéma de de la bobine triple 100 T du LNCMI-T assemblée [18]. 
 
Tableau I.II : Caractéristiques de la bobine triple 100 T du LNCMI-T [9]. 
  Intérieure  Centrale  Extérieure  
Diamètre interne (mm) 8 168 350 
Diamètre extérieur (mm) 149 352 500 
Section du fil (mm²) 6.5 18 24 
Nombre de spires 599 479 635 
Nombre de couches séparées par 
du Zylon 
18 12 14 
Energie (MJ) 1 6 14 
Champ magnétique généré (T) 60 27 11 
 
La Figure I.4 représente la distribution des contraintes de Von Mises à l’intérieur de la bobine triple du 
LNCMI en fonction de la distance par rapport au centre de la bobine.  
 
Figure I.4 : Modélisation des contraintes de Von Mises de la bobine 100 T du LNCMI évaluées pour 103 T [18]. 
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Elles sont maximales au plan médian de la bobine. Elles sont les plus élevées au niveau des couches de 
renfort en Zylon. La sollicitation mécanique des conducteurs est maximale au centre de la bobine et elles 
diminuent en se rapprochant de l’extérieure du bobinage. De ce fait, les conducteurs les plus résistants 
mécaniquement sont utilisés au centre des bobines.  
 
La bobine intérieure est bobinée avec du fil nano-composite filamentaire cuivre-niobium (Cu-Nb) 
produit par la start-up russe NanoElectro, fondée par des chercheurs du Bochvar Institute de Moscow (Fig. 
I.5). C’est actuellement l'un des conducteurs les plus résistants mécaniquement qu’il est possible de se 
procurer de façon commerciale [19, 20].  
 
Figure I.5 : Image de MEB d’une section transversale d’un fil Cu-Nb [19]. 
 
La bobine centrale est bobinée avec un conducteur macro-composite cuivre-acier inoxydable (Cu-SS), 
fil conçu et fabriqué au LNCMI-T (Fig. I.6) [21, 22]. Les bobines doivent être élaborées avec un nombre 
minimal de lots de conducteurs afin de limiter le nombre de jonctions entre deux lots consécutifs. Deux lots 
de conducteurs ne peuvent être connectés que par l'extérieur de la bobine. Une bobine de 6 MJ nécessite au 
moins 60 kg de conducteur. Le LNCMI étant dans la capacité de produire des lots de 18 kg, le Cu-SS 
compose les cinq premières couches de la bobine et un lot de fils d’alliage cuivre/alumine (GLIDCOP AL-
60, 0,60 % mass. Al203, fabriqué par Höganäs aux USA [23]) compose la partie restante. De ce fait, il est 
possible d’éviter la présence d’un trop grand nombre de jonctions. 
 
 
Figure I.6 : Image de microscopie optique d'une section transversale du conducteur Cu-SS [9]. 
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La bobine extérieure est bobinée avec un conducteur GLIDCOP AL-15 (0,15 % mass. Al203) [23], les 
dernières couches de la bobine sont enroulées avec un alliage Cu/Ag 0,08% mass. Ag. Les résistivités 
électriques ainsi que les contraintes à la rupture, à température ambiante et à 77 K de tous ces conducteurs 
sont rapportées dans le Tableau I.III.  
 
Tableau I.III : Propriétés électriques et mécaniques des conducteurs utilisés dans la bobine triple 100 T du LNCMI-T [9]. 
Conducteur 
Résistivité 
à 293 K 
(µΩ.cm) 
Résistivité 
à 77 K 
(µΩ.cm) 
Contrainte à la 
rupture à 293 K 
(MPa) 
Contrainte à la 
rupture à 77 K 
(MPa) 
Cu-Nb 2,56 0,52 1062 1234 
Cu-SS 2,94 0,42 857 1135 
GLIDCOP AL-60 2,10 0,44 507 660 
GLIDCOP AL-15 1,91 0,38 438 550 











La génération de champs magnétiques supérieurs à 100 T ne peut se faire par l’utilisation d’une 
bobine monolithique. En effet, celle-ci nécessiterait un conducteur possédant une contrainte à la 
rupture supérieure à 2 GPa. Pour contourner ce verrou technologique, les systèmes multi-bobines 
sont développés. Ce système permet l’utilisation des conducteurs renforcés qui permettraient 
seulement l’obtention d’un champ magnétique de 70 T s’ils étaient utilisés dans une bobine 
monolithique. Ainsi les conducteurs utilisés nécessitent une contrainte à la rupture de l’ordre de 1 
GPa. De plus, afin de limiter l’échauffement des conducteurs pendant l’utilisation de la bobine et 
pour obtenir une durée d’impulsion la plus longue possible, ces conducteurs doivent présenter une 
résistivité électrique la plus proche de celle du cuivre pur. 
Dans un premier temps, il est important d’étudier les méthodes de renforcement du cuivre 
lors de l’élaboration de fils. 
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I.2 La nano-structuration  
 
I.2-1 Généralités sur la nano-structuration 
Comme le présente la Figure I.7, différents mécanismes régissent le renforcement d’un matériau poly-
cristallin en fonction de la taille des grains qui le compose. 
 
Figure I.7 : Schéma de l'évolution de la limite d'élasticité en fonction de taille de la microstructure dans les métaux 
(granulométrie dans les matériaux monophasés ou espacement d'interfaces dans les matériaux composites) [28]. 
 
La résistance mécanique des métaux poly-cristallins peut être augmentée en limitant le mouvement des 
dislocations. Une méthode communément utilisée est l’affinement des grains qui composent le matériau 
[24–28]. La diminution de la taille des grains d’un matériau ayant une microstructure à gros grains 
commence à avoir un effet sur la limite d’élasticité pour une taille inférieure à une dizaine de micromètres 
et est valable jusqu’à une taille proche de 100 nanomètres (zone I de la Figure I.7). Cette première zone 
d’augmentation de la limite d’élasticité est mise en équation par la loi empirique de Hall-Petch [29, 30] : 
𝜎𝑀 = 𝜎0 + 𝑘𝛿
−1
2⁄           (I.2) 
𝜎𝑀 est la limite d’écoulement macroscopique du matériau en MPa, 
𝜎0 est la contrainte de frottement du réseau cristallin en MPa, 
𝛿   est la taille moyenne des grains en mm, 
𝑘 est la constante de Hall-Petch en MPa.mm1/2. 
 
Cette loi prévoit une augmentation de la contrainte d'écoulement du matériau lorsque de la taille des 
grains qui le composent diminue. Cette augmentation est due à la réduction du mouvement des dislocations 
par leur interaction avec les joints de grains qui sont des obstacles à leur propagation. L’empilement de 
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dislocations au niveau des joints de grains est à l’origine d’une concentration de contraintes sur la dislocation 
de tête. Le nombre de dislocations empilées augmente la contrainte exercée sur la dislocation de tête jusqu'à 
atteindre une valeur seuil permettant le franchissement de l'obstacle. Lorsque la taille des grains diminue, la 
taille des empilements de dislocations s’en retrouve réduite aussi. De ce fait, le passage d’une dislocation 
entre deux grains voisins nécessite une plus grande contrainte.  Lorsque la taille des grains est inférieure à 
une centaine de nanomètres la loi de Hall-Petch n'est plus valable et d’autres mécanismes sont mis en jeu. 
Comme le présente la zone II de la Figure I.7, deux mécanismes permettent le renforcement des 
matériaux ayant une taille de grains nanométrique : le mécanisme d’Orowan et l’effet whiskers (trychites 
en français). 
Dans le cas d’un métal cfc pur, si la taille des grains est de l’ordre de la taille d’une cellule de 
dislocations, les grains deviennent des obstacles infranchissables, les dislocations sont immobilisées par cet 
obstacle et le passage de la dislocation ne peut se faire que par contournement en laissant une boucle de 
dislocation autour de l’obstacle selon les mécanismes d’Orowan [31, 32, 33]. Dans le cas d’un matériau 
composite, il est possible d’observer le même mécanisme si la distance entre les interphases est de l’ordre 
de la centaine de nanomètres comme dans les fils multi-filamentaires nano-structurés Cu-Nb [34]. 
La limite d’élasticité est dans ce cas proportionnelle à  ln 𝛿
𝛿
. La contribution du renforcement par le 
mécanisme d’Orowan peut se calculer avec la formule :  






          (I.3) 
𝑀 est le facteur de Taylor,   
𝐺 est le module de cisaillement, 
𝑏 est le vecteur de Burgers, 
𝛿 est la taille de grain. 
 
L’augmentation la plus significative sur la limite d’élasticité est obtenue par l’effet whiskers. Les 
whiskers sont des monocristaux de diamètres sub-micrométriques, de longueurs importantes et orientés 
selon un axe cristallographique. La limite d’élasticité théorique de tels monocristaux est comprise entre la 
limite d’élasticité du cristal parfait selon les modèles de Frenkel, 𝜏 ≅ 𝐺
2𝜋
  et de Mackenzie,  𝜏 ≅ 𝐺
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 où G est 
le module de cisaillement [35]. La limite d’élasticité de ces whiskers est proportionnelle à 1/δ. Cependant, 
ces mécanismes de renforcement favorisent aussi la diffusion des électrons de conduction, ce qui augmente 
la résistivité du matériau. Des travaux récents viennent cependant proposer une autre méthode de 
renforcement : l’élaboration de matériaux architecturés [36]. 
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 La préparation de matériaux possédant une microstructure à grains ultrafins et même nano-cristallins 
est une méthode de renforcement largement adoptée. Malheureusement, une réduction de la granulométrie 
compromet souvent la ductilité du matériau, ou la résistivité électrique dans le cas de matériaux conducteurs. 
Ces travaux mettent en avant le renforcement de matériaux poly-cristallins avec une distribution 
multimodale de la taille des grains. L’étude des propriétés mécaniques en compression de micro-piliers de 
cuivre, dont la microstructure est soit à gros grains (Fig. I.8a), ultrafine (Fig. I.8b) ou bimodale (Fig. I.8c), 
tend à montrer que la combinaison d’une microstructure ultrafine et d’une plus grossière permet le 
renforcement du matériau (Fig. I.8d). Le renforcement du micro-pilier bimodal est dû, d’après les auteurs, 
au stockage d’une grande densité de dislocations tout le long de l’interface entre la zone nano-cristalline et 
celle à gros grains [36]. Ainsi, les auteurs mettent en évidence un mode de renforcement différent de la 
stratégie traditionnelle d’affinement des grains. 
 
Figure I.8 : Images de MEB des micro-piliers à microstructure a) à gros grains, b) ultrafine et c) bimodale. d) Courbe de 
compression des différents micro-piliers [36]. 
 
I.2-2 Nano-structuration du cuivre par tréfilage 
Une technique permettant la nano-structuration du cuivre est le tréfilage. Les travaux de Hanazaki, 
portent sur le tréfilage d’un barreau de diamètre 7,5 mm de cuivre OFHC obtenu par fusion puis 
solidification dont la taille des grains est de 10 µm. La déformation du barreau par tréfilage, à travers 21 
filières, a permis d’obtenir un fil d’un diamètre final de 0,236 mm, ce qui correspond à un taux de 





          (I.4) 
𝐴0 est la section initiale, 
𝐴𝑓 est la section finale. 
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Il est intéressant de mentionner que le cuivre, contrairement à d’autres métaux comme l’acier 
inoxydable par exemple, possède une plasticité suffisante pour être déformé en appliquant de grande 
déformation sans nécessiter de traitement thermique intermédiaire de recristallisation. La microstructure 
d’un fil de cuivre est sous la forme de grains fins (diamètre de 250 à 500 nm) et très allongés. Les grains 
sont orientés dans le sens de la déformation. La contrainte à la rupture de ces fils est de 460 MPa et la 
résistivité électrique est de 1,77 µΩ.cm à température ambiante.  
Le taux de déformation vraie applicable pouvant être limité par la taille des fils élaborés ou limité par 
les caractéristiques intrinsèques du banc d’étirage, la préparation d’un barreau précurseur possédant une 
microstructure initiale plus fine est une façon d’obtenir rapidement des fils nano-structurés. C’est dans cette 
optique que des barreaux de cuivre pur ont été frittés par Spark Plasma Sintering (SPS). Le frittage par SPS 
est un procédé de métallurgie des poudres où la densification de l’échantillon est obtenue par l’application 
simultanée d’un courant pulsé de forte intensité et d’une charge uni-axiale. Ce procédé permet, grâce à de 
courts temps de frittage, de limiter certaines modifications microstructurales telles que le grossissement de 
grains. La poudre de cuivre a été frittée à 700°C sous la forme d’un barreau de diamètre 8 mm [31]. Les 
grains qui composent ce barreau sont sphériques, ils ne présentent aucune texturation et ont une taille proche 
de 1 µm, soit dix fois inférieure aux barreaux précurseurs conventionnels. Après une série de déformations 
au travers des filières de plus en plus fines, un fil de diamètre final de 0.198 mm est obtenu. La 
microstructure de ces fils est là aussi sous la forme de grains ultrafins et allongés dans le sens de la 
déformation. La microstructure observée en microscopie électronique en transmission (MET) d’un fil de 
diamètre 0.5 mm est représentée sur la Figure I.9. Les grains ont une longueur supérieure à 10 µm, et leurs 
diamètres sont compris entre 50 et 400 nm. La texture <111> et <001> des grains de cuivre dans le sens de 
tréfilage est observée. La texture <111> est prédominante. 
  
Figure I.9 : Images de MET en fond clair, a) et b) de la section longitudinale, c) de la section transversale du fil de diamètre 
0,5 mm. d) Distribution de la taille des grains de la section transversale [38]. 
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La contrainte à la rupture de ces fils est mesurée à 293 K et 77 K (Fig. I.10). Elle est de 610 MPa à 293 
K, et atteint 809 MPa à 77 K. L’augmentation de la contrainte à la rupture avec la diminution de la 
température lors de l’essai de traction est expliquée par la diminution de la mobilité des dislocations à basse 
température. Cette méthode d’élaboration permet de mettre en forme des fils dont la contrainte à la rupture 
est bien supérieure à celle des fils de cuivre pur conventionnels (450 MPa). Cette augmentation de la 
contrainte à la rupture est due au mécanisme de renforcement de type boucle unitaire d’Orowan pour les 
grains de diamètres inférieures à 250 nm. La résistivité électrique de ces fils est comprise entre 2,07 et 2,24 
µΩ.cm à 293 K et entre 0,48 et 0,55 µΩ.cm à 77 K [31]. 
 
Figure I.10 : Contrainte à la rupture en fonction du diamètre du fil. Fil de cuivre SPS ( essai à 77 K,  essai à température 
ambiante) [38] et fils conventionnels ( [37] et  [38] essai à température ambiante) 
 
Afin d’augmenter la contrainte à la rupture des fils sans affecter la résistivité électrique des fils, 
l’insertion de macles cohérentes au sein des conducteurs a été étudié. Les joints de macles cohérentes sont 
au même titre que les joints de grains, capables de bloquer les dislocations. Or, ils se distinguent par leur 
capacité à ne diffuser que très faiblement les électrons de conduction. Des grains de cuivre de tailles 
submicroniques présentant une haute densité de macles cohérentes ont été obtenus par électrodéposition 
[39]. Ces couches minces présentent des propriétés exceptionnelles. Elles possèdent une contrainte à la 
rupture de 1 GPa tout en conservant une résistivité d’environ 1.77 µΩ.cm à température ambiante. 
Cependant, l’électrodéposition n’est pas adaptable à la mise en forme de fil. Toutefois, il est possible de 
tréfiler les fils de cuivre à des températures inférieures à la température ambiante ce qui permettrait 




Deux méthodes de tréfilage cryogénique se distinguent : 
 
- la première technique, la plus simple à mettre en place, consiste à seulement refroidir l’échantillon 
à déformer dans l’azote liquide. La filière, quant à elle n’est pas refroidie. Dans ce cas, la 
déformation a lieu à une température intermédiaire entre la température ambiante et celle de l’azote 
liquide. Cette technique est nommée BRT (Below Room Temperature), 
 
- la seconde est le tréfilage à la température de l’azote liquide, appelée LNT (Liquid Nitrogen 
Temperature). Cette technique se caractérise par l’immersion de la filière et de l’échantillon dans 
l’azote liquide. Ainsi, tout le système est refroidi à 77 K.  
 
La déformation cryogénique permet d’accumuler des nano-macles et une haute densité de dislocations 
par l’intermédiaire de l’annihilation et de la réduction de la recristallisation dynamique à basse température. 
Cette modification de la microstructure s’accompagne d’une augmentation de la contrainte à la rupture avec 
la diminution de la température de déformation (Fig. I.11). En effet, la contrainte à la rupture est de 400 
MPa pour un fil tréfilé à température ambiante, 480 MPa s’il est déformé par la technique BRT et elle atteint 
580 MPa pour un fil déformé à 77 K [41]. Cependant, les auteurs notent une diminution de la conductivité 
des fils déformés à LNT de 5% par rapport à ceux déformés à température ambiante. Ceci indiquerait que 
les macles formées lors de la déformation ne sont pas cohérentes. Ces techniques de déformations à basses 
températures semblent difficilement transférables vers une échelle industrielle. 
 





Les propriétés de tous ces fils de cuivre sont rapportées dans le Tableau I.IV. 
 















à la rupture 
à 293 K 
(MPa) 
Contrainte 
à la rupture 
à 77 K 
(MPa) 
[37] 0,6 5 RT 1,77  450  
[31] 0,2 7,3  RT 2,24   0,55 610 809 
[41] 3 2,3 BRT   480  
[41] 3 2,3 LNT 1,79  580  
[40] 2 1,3 LNT 1,79 0,28 530 660 
[40] 2 2,3 LNT 1,79 0,28 575 680 





I.3 État de l’art des fils argent-cuivre 
 
I.3-1 L’argent et le cuivre purs 
Les propriétés fondamentales ainsi que les propriétés physiques du cuivre pur et de l’argent pur à l’état 
solide sont résumées dans le Tableau I.V [43, 47].  
 
D’après l’étude de la nano-structuration du cuivre par tréfilage, il semble primordial de 
préparer des barreaux dont la microstructure est fine. Des barreaux, dont la taille des grains est 
de 1 µm ont permis l’élaboration de fils dont la contrainte à la rupture à 293 K est de 610 MPa. La 
contrainte à la rupture des fils est seulement de 450 MPa lorsque la taille des grains du barreau 
précurseur est de 10 µm.  
L’étirage des fils sera testé à température ambiante et à LNT. Cependant, la déformation à 
température ambiante est une technique largement utilisée lors de la mise en forme de fils de façon 
industrielle et serait donc plus facilement transférable. 
Il est maintenant nécessaire d’examiner les avantages et les faiblesses des conducteurs à haute 
contrainte à la rupture et faible résistivité à base de cuivre et d’argent utilisés ou étudiés 
actuellement dans le domaine des champs magnétiques intenses. 
 
33 
Tableau I.V : Propriétés fondamentales, physiques et mécaniques de l'argent pur et du cuivre pur [34-47]. 
 Argent Cuivre 
Numéro atomique 47 29 
Masse atomique (g/mol) 107,87 63,55 
Diamètre atomique (pm) 288,3 255,1 
Masse volumique (g/cm
3
) 10,492 8,934 
Température de fusion (K) 1235 1357 
Structure cristalline cfc cfc 
Groupe d'espace Fm-3m Fm-3m 
Température de Debye (K) 215 315 
Contrainte à la rupture (MPa) 
à 293 K (état recuit) 185 220 
Contrainte à la rupture (MPa) 
à 293 K (η = 7) 260 450 
Module d'Young, E (GPa) 78,9 126,1 
Coefficient de Poisson, ν 0,37 0,34 
Module de cisaillement, G (GPa) 28,79 47,23 
Résistivité électrique à 293 K, ρ 
(µΩ.cm) 1,582 1,724 
Résistivité électrique à 77 K, ρ 
(µΩ.cm) 0,29 0,21 
Augmentation de résistivité 
électrique à 293 K, Δρ  
(µΩ.cm) 
0,040 / % mass. Cu 0,200-0,355 / % mass. Ag 
 
Le cuivre est un métal qui cristallise dans le réseau cubique à faces centrées (cfc). La contrainte à la 
rupture en traction du cuivre recuit est d’environ 220 MPa, celle du cuivre écroui (η ≈ 7) est de l’ordre de 
450 MPa. La résistivité du cuivre est de 1,7241 µΩ.cm à température ambiante. Les impuretés d’argent en 
solution solide dans le cuivre amènent à une augmentation de résistivité comprise entre 0,20 et 0,36 µΩ.cm 
par % mass. Ag d’argent à 293 K [44, 47]. A 77 K, la résistivité électrique du cuivre est seulement de 0,21 
µΩ.cm.  
L’argent cristallise lui aussi dans le réseau cfc. Sa contrainte à la rupture en traction est de 185 MPa à 
l’état recuit et atteint 300 MPa à l’état écroui (η ≈ 7). La résistivité de l’argent est inférieure à celle du cuivre 
à température ambiante (ρAg = 1,582 µΩ.cm). Les impuretés de cuivre en solution dans l’argent n’ont que 
peu d’effet et conduisent à une augmentation de la résistivité de 0,04 µΩ.cm par % mass. Cu à 293 K [43]. 
La résistivité électrique de l’argent à 77 K est de 0,29 µΩ.cm (plus élevés que celle du cuivre : 0,21 µΩ.cm). 
La température de Debye de l’argent (215 K) étant inférieure à celle du cuivre (315 K) [43, 44, 47], les 
phonons disparaissent d’abord pour le cuivre lors de la diminution de température, ce qui se traduit par une 
résistivité électrique plus faible pour le cuivre que pour l’argent à 77 K. 
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I.3-2 Diagramme de phase argent-cuivre 
Le diagramme de phase argent-cuivre (Fig. I.12) possède un point eutectique pour 28,1 % mass. Cu et 
779°C. Les solubilités mutuelles maximales sont de l’ordre de 8-9%. Les solubilités mutuelles diminuent 
fortement avec la baisse de température pour être presque nulles en dessous de 300°C.  
 
Figure I.12 : Diagramme de phase argent- cuivre [48]. 
 
I.3-3 Les fils d’alliages Ag/Cu 
Les conducteurs d’alliages Ag/Cu, ce terme étant employé au sens des métallurgistes, sont étudiés 
depuis de nombreuses années. Une billette servant de précurseur pour le tréfilage est obtenue par fusion et 
solidification. En réponse à des traitements thermomécaniques, les fils obtenus sont constitués d’une 
structure eutectique dont les grains sont fins et allongés dans le sens de la déformation [49-53]. Les 
mécanismes de renforcement identifiés dans ces fils sont : l'augmentation de la densité de dislocation due à 
la déformation, le durcissement provoqué par la formation de précipités d'argent au cours des traitements 
thermiques de vieillissement, l’augmentation de la densité de joints de grains par l’affinement de la 
microstructure et le durcissement par la solution solide.  
L’équipe de Sakai au Japon est la première à avoir travaillé sur l’élaboration des conducteurs Ag/Cu 
avec une teneur massique d’argent allant de 6 à 24 % [49, 54, 55]. Les fils conducteurs sont élaborés à partir 
d’un lingot de 250 g obtenu par fusion, sous argon, de cuivre (pureté 99,96%) et d’argent. Après une trempe 
à l’eau, les lingots de diamètre 20 mm et de longueur 70 mm sont tournés jusqu’à un diamètre de 18,5 mm. 
Les lingots sont des alliages Ag/Cu hyper-eutectiques. Ils présentent des grains de solution solide riche en 
cuivre entourés de zones présentant une structure eutectique lamellaire alternant des zones riches en cuivre 
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(sombres) et riches en argent (claires) (Fig. I.13a et I.13b). Les lingots sont étirés à température ambiante 
jusqu’à un taux de déformation vraie compris entre 4,6 et 6,0. Les fils subissent des traitements thermiques 
intermédiaires (300-450 °C, 1 à 2 h) afin d’obtenir de nouvelles précipitations de cuivre et d’argent. Durant 
le tréfilage, les zones riches en cuivre et riches en argent se sont allongées et orientées jusqu’à obtenir une 
structure filamentaire (Fig. I.13c).  
 
Figure I.13 : Images de MEB présentant la microstructure : a) et b) d’une section transversale du lingot Ag/Cu et c) d’une section 
longitudinale d’un fil Ag/Cu η = 6 [49]. 
 
La résistance à la rupture du fil optimisé contenant 24 % mass. Ag est de 1500 MPa avec une résistivité 
de 2,7 µΩ.cm à température ambiante, soit plus de 1,5 fois supérieure à celle du cuivre pur. Il a été mis en 
évidence que la déformation, en diminuant la taille des diverses phases de cuivre et d’argent, augmente la 
résistance à la traction des fils. En effet, l’étude de la microstructure par microscopie électronique en 
transmission permet l’observation de grains allongés d’argent monocristallins pouvant atteindre des tailles 
inférieures à 10 nm (Fig. I.14). Ces grains d’argent localisés entre ceux de cuivre sont le fruit de la 
déformation des zones de structure eutectique. Mais, il a aussi été observé des régions sans d’argent. Ces 




Figure I.14 : Image TEM d’une section longitudinale d’un fil alliage Ag/Cu 24 % % mass. Ag [50]. 
 
La maitrise de la microstructure du lingot avant déformation est très importante. Afin d’obtenir un lingot 
le plus homogène possible, des traitements thermiques sont appliqués. Le premier traitement 
d’homogénéisation (770-850 °C, 5h, Ar) a pour but de dissoudre autant d'argent que possible dans la matrice 
riche en cuivre [51, 56, 57]. Le second est un traitement thermique de vieillissement afin de former des 
précipités. Pour ces conducteurs, le contrôle de la précipitation est fondamental. Les précipités d’argent 
jouent le rôle de barrières gênant le mouvement des dislocations, mais rendent aussi le cuivre plus pur et 
permettent d’obtenir une plus faible résistivité électrique. Deux types de précipités sont observés : les 
précipités continus et les discontinus [51, 58]. Le mode de précipitation dépend de la teneur en argent de 
l'alliage. En effet, la précipitation discontinue sera majoritaire pour des teneurs massiques d’argent 
inférieures à 8 % (solubilité maximale de l’argent dans le cuivre à la température du palier eutectique). Le 
mode de précipitation discontinue génère des précipités grossiers situés aux limites des grains ou des phases 
(Fig. I.14a) alors que la précipitation continue donne de petits précipités dispersés de façon homogène (Fig. 
I.14b). Afin d’obtenir un meilleur durcissement, le mode de précipitation continue doit être encouragé et le 
discontinu supprimé. Dans le cas d’alliages Ag/Cu 7 % mass. Ag, le traitement thermique de précipitation 
(400 °C pendant 8 h) conduit à la formation de particules d’argent d’environ 0,1 µm (Fig. I.14a). Le 
traitement d’homogénéisation est essentiel pour ces alliages car la croissance granulaire diminue le nombre 
de joints de grains et ainsi la précipitation discontinue [56]. Après optimisation du procédé d’élaboration 
une contrainte à la rupture de 1 GPa à température ambiante peut être atteinte avec un taux de déformation 
vraie de 3,7. Des auteurs ont mis en évidence que l’ajout de 0.5 % mass. Zr pouvait être une méthode efficace 
pour supprimer la précipitation discontinue des alliages CuAgZr [51].  
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Figure I.15 : Images de MEB montrant a) des précipités discontinus d'un alliage Ag/Cu avec 7 % mass. Ag après recuit à 
400 ° C pendant 8 h, b) précipités continus d'un alliage Ag/Cu avec 24 % d'Ag après un traitement thermique de vieillissement à 
400 ° C pendant 18 h. [51]. 
 
Pour  un alliage Ag/Cu 24 % mass. Ag, les précipités continus prennent la forme de particules alignées 
selon l’axe <110> et les plans {100} de la matrice de cuivre après un recuit à 400 °C pendant 18 h (Fig. 
I.15b). Dans le cas de l’alliage Ag/Cu 24 % mass. Ag, une contrainte à la rupture de 1 GPa à température 
ambiante peut être atteinte avec un taux de déformation de 3,1 pour l'alliage. Il est possible d’atteindre une 
contrainte à la rupture de 1 GPa, avec les alliages à 7 et 24 % mass. Cependant, les fils à 7% possèdent 
l’avantage d’être plus économe en argent tout en possédant une résistivité électrique plus faible  [56].  
L’étude de la microstructure de fils Ag/Cu montre que lors de l’étirage, la structure filamentaire du 
cuivre et de l’argent est fortement texturée selon les axes cristallographiques <111> et <100> dans le sens 
de l’étirage, ce qui correspond à la texturation préférentielle des métaux cubiques à faces centrées déformés 
par tréfilage [50, 51, 57, 59-61]. Les figures de pôles inverses (Fig. I.16) montrent que le cuivre présente 
une texturation plus importante que l’argent.  
 
Figure I.16 : Figures de pôles inverses d’une section transversale d’un fil Ag/Cu24 % mass. Ag tréfilé. [61]. 
 
Il peut être intéressant de mentionner de récents travaux de l’équipe de Y. Zhang sur des fils Ag/Cu 
faiblement alliés. Un alliage Ag/Cu1% mass. Ag a été préparé par fusion par induction [62]. L'alliage a été 
homogénéisé à 800 ° C pendant 4 h. Le barreau ainsi obtenu a été usiné au diamètre de 26 mm pour éliminer 
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les défauts de surface. Un fil de diamètre de 3 mm a été obtenu par étirage. Afin de précipiter l’argent, un 
traitement de vieillissement (sous atmosphère d’Ar) est appliqué à 500 ° C pendant 4 h. Enfin, le fil est 
tréfilé jusqu’au diamètre 0,09 mm et est recuit à 500 ° C. Le fil de diamètre de 1,0 mm présente une 
microstructure de grains fins allongés dans le sens de la déformation dont la taille est de 400 nm. De plus, 
des fibres d'argent se sont formées le long de l'axe d'étirage, elles sont le résultat de la déformation des 
précipités d'Ag obtenus après le traitement thermique de vieillissement à 500 °C. Les propriétés électriques 
(Fig. I.17a) et les propriétés mécaniques (Fig. I.17b) ont été mesurées tout au long du processus de 
fabrication.  
 
Figure I.17 : a) propriétés électriques, b) propriétés mécaniques tout au long du processus de fabrication des fils Ag/Cu 1% 
mass. Ag. [62] 
 
Ces fils, après une déformation vraie η =7, présentent une contrainte à la rupture de 700 MPa et une 
résistivité électrique de 1.91 µΩ.cm à température ambiante. Malgré des valeurs de contraintes à la rupture 
élevées (≥ 1000 MPa), les fils d’alliage Ag/Cu contenant entre 7 et 24% mass. Ag présentent une résistivité 
élevée (2,10 à 2,65 µΩ.cm à température ambiante et environ 0,80 µΩ.cm à 77 K). Des fils d’alliages Ag/Cu 
7 % mass. Ag et contenant 0.05 % mass. Zr, dont la contrainte à la rupture est de 1,1 GPa avec une résistivité 
électrique de 2,5 µΩ.cm, ont servi à l’élaboration d’une bobine étant capable de générer seulement 66 T 
[51]. En limitant la quantité d’argent à seulement 1 % mass., les fils Ag/Cu présentent une contrainte à la 
rupture de 700 MPa et une résistivité électrique 1,91 µΩ.cm à température ambiante.  
 
Une autre stratégie menant à la conservation d’une résistivité électrique faible est la mise en œuvre de 
fils Ag/Cu architecturés obtenus par Accumulative Drawing and Bundling.  L’équipe de P. Zhang, en Chine, 
a quant à elle travaillé sur l’élaboration de fils d’alliages Ag/Cu en introduisant des étapes d’« Accumulative 
Drawing and Bundling » (ADB) [63]. Les conducteurs subissent des déformations successives qui consistent 
en une succession d’extrusions, d’étirages et d’empilements (Fig. I.18). 
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Figure I.18 : Procédé d’élaboration des fils Ag/Cu par ADB et images de microscopie optique et de MEB montrant une 
coupe transversale d’un fil ainsi élaboré [63]. 
Par cette technique, les fortes déformations doivent favoriser les propriétés mécaniques des fils. Dans 
un second temps, grâce aux tubes de cuivre servant au ré-empilement, l’introduction de canaux de cuivre 
pur doit avoir pour but le maintien d’une faible résistivité. Une billette d’alliage Ag/Cu 
24 % mass. Ag de diamètre 60mm est préparée par fusion/solidification puis homogénéisée à 750°C pendant 
3 h. Cette billette est insérée dans un tube de cuivre pur puis l’ensemble est déformé par extrusion à chaud 
et tréfilage à température ambiante sous forme de fils hexagonaux. Les fils hexagonaux ainsi obtenus sont 
découpés en 583 segments et sont empilés dans un tube de cuivre avant de subir de nouvelles étapes de 
déformation. Ce processus est effectué une seconde fois en insérant 425 hexagones dans un tube de cuivre. 
Le fil ainsi obtenu contient 6 % mass. Ag et est composé de 583 × 425 assemblages d’alliage Ag/Cu dont 
la taille peut être inférieure à 40 nm et dispersés entre des canaux de cuivre pur (Fig. I.18). L’utilisation des 
tubes de cuivre pur lors des différentes étapes d’ADB a pour conséquence la diminution de la teneur en 
argent, les fils ainsi préparés contiennent 6 % mass. Ag. Ces fils ont une contrainte à la rupture comprise 
entre 510 et 570 MPa et une résistivité électrique allant de 1,75 à 1,91 µΩ.cm à température ambiante. En 
conservant une faible résistivité, ces fils règlent le principal problème des alliages Ag/Cu mais 
malheureusement les contraintes à la rupture sont trop faibles pour imaginer leur utilisation pour générer un 





Les propriétés de différents fils d’alliage Ag/Cu décrits dans la littérature sont rapportées dans le Tableau 
I.VI. 
 
Tableau I.VI : Propriétés électriques et mécaniques des conducteurs Ag /Cu (les dimensions du fil correspondent à la hauteur et 
la largeur lorsque le conducteur est de section rectangulaire ou au diamètre lorsque le fil est de section circulaire). 
Technique 










à 293 K 
(µΩ.cm) 
Résistivité 














[49] 1 5,8 24 2,65  1450  
[50]   24 2.25 0.76 860 1051 
[51]   7   1140 1370 
[51]   24 2,54  1100 1320 
[52] 0,5 5,8 5 2,15  700  
[52] 0,5 6 15 2,53  900  
[61] 5,2 x 8,6  25 2.40 0.81 965 1158 
[62] 0.09 7 1 1.91  700  
[64]  7,2 5 2,24  1250  
[65] 2,91 4 24   1100  
[65] 1,05 6 12 2,1  1100  
[65] 1,05 6 6 2,07  950  
[66] 0.5 5 15     1120   
ADB [63]     6 1.91   570   
 
 
L’ajout d’argent, avec des teneurs comprises entre 6 et 24 % mass. Ag, au cuivre afin 
d’élaborer des fils d’alliage Ag/Cu permet d’obtenir des fils possédant des contraintes à la rupture 
élevées (≥ 1000 MPa). Cependant, la structure eutectique, l’une riche en cuivre et l’autre riche en 
argent, de ces fils d’alliage est à l’origine de leur résistivité élevée (2,10 à 2,65 µΩ.cm à température 
ambiante et environ 0,80 µΩ.cm à 77 K). 
Une façon de réduire drastiquement la résistivité de ces fils d’alliage et de limiter la quantité 
d’argent qu’ils contiennent. En effet, avec seulement 1 % mass. Ag, les fils présentent une 
contrainte à la rupture de 700 MPa et une résistivité électrique 1,91 µΩ.cm à température 
ambiante.  
La seconde méthode, basée sur la mise en œuvre d’une microstructure architecturée, consiste 
en l’insertion de canaux de cuivre pur lors d’étape d’ADB. Les canaux de cuivre assurent la bonne 
conduction électronique. Ainsi, la résistivité des fils atteint aussi 1,91 µΩ.cm à température 
ambiante. Cependant, la contrainte à la rupture n’est que de 570 MPa. 
Cette seconde méthode d’élaboration, se basant sur l’insertion de canaux de cuivre pur pour 
limiter l’augmentation de résistivité dans les fils conducteurs renforcés montre l’intérêt d’étudier 
les solutions composites afin d’élaborer des fils conducteurs composites Ag-Cu. 
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I.4 État de l’art des fils composites 
Les fils composites ont comme caractéristique commune une phase de cuivre pur servant à la bonne 
conduction électronique mais tirent leur renforcement mécanique de différentes stratégies et architectures. 
Les macro-composites Cu-SS sont renforcés par la présence d’une gaine d’acier inoxydable écrouie 
entourant une âme en cuivre. Les conducteurs nano-composites Cu-Nb, mis en œuvre par la technique 
d’ADB, possèdent une microstructure filamentaire nano-structurée mais aussi multi-échelle. Les nano-
composites NTC-Cu sont renforcés par une matrice de cuivre nano-structurée et la présence de NTC orientés 
dans le sens du fil dont les propriétés en traction sont exceptionnelles.  
 
I.4-1 Les fils macro-composites cuivre-acier inoxydable (Cu-SS) 
Les fils conducteurs macro-composites Cu-SS sont formés par l’association d’une âme en cuivre, 
assurant une très haute conductivité électrique, et d’une gaine en acier inoxydable servant de renfort 
mécanique.  Le composite est mis en forme par co-tréfilage des deux métaux à température ambiante [21, 
22, 67, 68] ou à 77 K [67, 70]. Ce procédé présente l’avantage d’être simple à mettre en œuvre et il est peu 
couteux. Typiquement, une barre de cuivre est insérée dans un tube en acier inoxydable puis tréfilée. Un 
recuit de recristallisation pour l’acier inoxydable (920 °C, 1h) [70] est effectué après 40 % de réduction de 
la section du fil afin de permettre le tréfilage ultérieur. C’est l’écrouissage de l’acier inoxydable qui joue un 
rôle majeur dans le renforcement mécanique de ce conducteur. Par conséquent, la phase d’écrouissage 
suivant le dernier recuit permettra d’optimiser ses propriétés. La contrainte à la rupture ainsi que la résistivité 
électrique de ces conducteurs suivent une loi des mélanges [22, 68, 69]. La contrainte à la rupture des fils 
Cu-SS est de l’ordre de 950 MPa pour une résistivité de 2,9 µΩ.cm à température ambiante. A 77 K, la 
contrainte à la rupture atteint 1200 MPa pour une résistivité de 0,45 µΩ.cm. Les propriétés des différents 
fils macro-composites Cu-SS présentés dans la littérature sont reportées dans le Tableau I.VII.  
Ce conducteur est élaboré par le LNCMI et utilisé dans les bobines monolithiques générant des champs 
magnétiques jusqu’à 80 T [73]. De plus, il rentre dans la composition des premières couches de la bobine 
centrale de la bobine triple 100 T du LNCMI [9]. A ce jour, il n’y a pas de développement à une échelle 
industrielle car l’application « Champs pulsés » représente un marché de niches avec de faibles volumes 
mis en jeu.  
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Tableau I.VII : Propriétés électriques et mécaniques des conducteurs Cu-SS (les dimensions du fil correspondent à la 
hauteur et la largeur lorsque le conducteur est de section rectangulaire ou au diamètre lorsque le fil est de section circulaire). 







à 293 K 
(µΩ.cm) 
Résistivité 












[21] 2 x 3   27       950 
[21] 2 x 3  50    1370 
[22] 1,58 1,9 40 2,83  905 1176 
[22] 2,51 1,0 40 2,83  931 1193 
[67] 2 x 2  42   765 995 
[68] 3 x 5  50 3,39  970 1340 
[69] 4,5 1 46,5    1200 
[70] 2,9 2 40 2,87 0,45 900 1200 
[72] 2,0 x 2,9   20 2,14 0,3 601 737 
 
I.4-2 Les fils nano-composites 
I.4-2-1 Les fils cuivre-niobium (Cu-Nb) 
Les fils conducteurs nano-composites Cu-Nb vont tirer leur renforcement mécanique de la dispersion 
homogène de fibres nanométriques de niobium dans une matrice de cuivre. Ils sont de deux types : les 
conducteurs dits in situ et les continus.  
Les fils conducteurs nano-composites in situ [68, 74-80] sont obtenus par fusion par arc électrique du 
cuivre et du niobium puis solidification. Cette méthode permet une élaboration facile du lingot qui sera 
ensuite déformée. Néanmoins, elle ne permet pas de contrôler la dispersion ni la taille des dendrites de 
niobium (5-10 μm) qui se forment lors du refroidissement [68] (Fig I.19). Un gradient de température induit 
une différence de taille entre les dendrites situées au cœur qui sont plus grosses que celles en périphérie du 
lingot [78].  
 
Figure I.19 : Image de MEB des dendrites de niobium dans un lingot composite Cu-Nb 20 % vol. Nb [78]. 
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Après tréfilage, les dendrites se sont affinées pour former des rubans orientés dans le sens de la 
déformation (Fig. I.20).  
 
Figure I.20 : Image de MEB d’un fil Cu-Nb 20 % vol. Nb après application d’un taux de déformation vraie de 12 en section 
a) transversale et b) longitudinale [78]. 
 
Les rubans de niobium obtenus après déformation peuvent atteindre des dimensions nanométrique (< 
100 nm) [68, 78]. C’est la nano-structuration du niobium qui est à l’origine du renforcement mécanique de 
ces conducteurs. L’effet de taille permet d’obtenir des valeurs de contrainte à la rupture bien supérieures à 
ce que prédit une loi des mélanges (Fig. I.21) [77]. Les fils les plus fins (diamètre = 0,15 mm, η = 11) 
peuvent atteindre des contraintes à la rupture de 1800 MPa [77]. Cependant, il n’est pas possible d'utiliser 
des fils aussi fins comme matériau pour le bobinage des aimants pulsés. 
 
Figure I.21 : Contrainte à la rupture en fonction du taux de déformation vraie pour différents fils : cuivre ( ), niobium (▲), 
Cu-20% Nb dont la taille des dendrites après solidification sont de 3,8 µm ( ) et 6,2 µm ( ) [77]. 
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Afin de mettre en forme des conducteurs de section supérieure (quelques mm²) tout en conservant des 
fibres de niobium de faible dimension, il est possible d’empiler les fils in situ ainsi obtenus dans une nouvelle 
billette de cuivre et de procéder à de nouvelles étapes de déformation [68, 76]. La contrainte maximale à la 
rupture est élevée, de l’ordre de 1400 MPa et la résistivité vaut 2,9 μΩ.cm à température ambiante pour un 
fil de section 7 mm² [68]. Cependant, les filaments de niobium étant discontinus et répartis de façon non 
contrôlée, ceci conduit à l‘élaboration d’un conducteur hétérogène augmentant les risques de ruptures lors 
de tréfilage ou du bobinage. 
Il est possible d’obtenir un meilleur compromis entre résistance mécanique et résistivité électrique en 
préparant des conducteurs Cu-Nb à partir d’une billette initiale élaborée avec la méthode dite continue. La 
matrice et le renfort sont élaborés séparément puis assemblés et co-déformés par la technique d’ADB. La 
succession d’extrusions, d’étirages et d’empilements conduit à la mise en œuvre d’un fil composite multi-
filamentaire dont la microstructure architecturée est nano-structurée mais aussi multi-échelles [35, 81-90].  
Les fibres de niobium sont réparties de façon contrôlée dans la matrice de cuivre [15, 19, 66, 81-83]. Il 
existe différents types de géométrie selon la conception de la billette initiale : filamentaire (Cu-Nb) [37, 88], 
co-cylindrique (Cu-Nb-Cu) [81] et co-axiale (Cu-Nb-Cu-Nb) [83]. Pour les fils co-cylindriques (Cu-Nb-
Cu) [81], un barreau de cuivre est placé dans un tube de niobium. Ils sont ensuite introduits dans une billette 
de cuivre avant que l’ensemble soit co-déformé par extrusion à chaud (700°C) et étiré à froid. Pour 
maximiser le remplissage lors du ré-empilement, les fils sont mis en forme avec des filières hexagonales. 
85 segments de ce fil hexagonal sont introduits dans une nouvelle billette de cuivre avant de recommencer 
un nouveau cycle de déformation. Au cycle n, le conducteur est composé de 85n filaments continus et 
parallèles de niobium. La Figure I.22 présente des images de MEB d’un fil co-cylindrique possédant 3 étages 
d’empilement. 
 
Figure I.22 : Images de MEB d’un fil composite Cu-Nb-Cu à différents grandissements montrant les différents niveaux 
d’empilement [81]. 
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Il est aisé de distinguer les différents niveaux d’empilement : Cu-0, Cu-1, Cu-2 correspondant 
respectivement à la première, à la seconde et la troisième billette d’empilement. Le conducteur ainsi obtenu 
tire ses propriétés exceptionnelles de ces différentes échelles de taille. Les larges canaux de cuivre (Cu-2 et 
Cu-1) dont la granulométrie est micrométrique présentent le comportement d’un matériau écroui suivant la 
loi de Hall-Petch dont la limite d’élasticité est proportionnelle à  
1
√𝛿
 , δ étant la taille moyenne des grains. 
Ce sont ces larges canaux de cuivre qui contribuent à la conservation d’une faible résistivité électrique. Les 
nano-canaux de cuivre (Cu-0), pour lesquels la nucléation et la propagation des dislocations sont très 
fortement freinées par la faible distance entre les interfaces Cu-Nb, suivent une loi de type Orowan dont la 
limite d’élasticité est proportionnelle à  
ln 𝛿
𝛿
. Les fibres de niobium dont le diamètre est inférieur à 100 nm 
se comportent comme des whiskers [15, 88, 90]. Les whiskers de niobium sont orientés selon un axe 
cristallographique <110>. Ils ne contiennent pas ou peu de dislocations. La limite d’élasticité de ces 
whiskers est proportionnelle à 
1
𝛿
. Ils sont à l’origine des propriétés exceptionnelles de ces conducteurs 
renforcés. Ces fils conducteurs Cu-Nb présentent une contrainte à la rupture pouvant atteindre 1,9 GPa et 
une résistivité de 0,6 μΩ.cm pour un diamètre de 0,3 mm à 77 K [19]. Les fils conducteurs nano-composites 
Cu-Nb ont comme principale qualité leurs exceptionnelles propriétés mécaniques. Mais ces fils à forte 
valeur ajoutée ne trouvent pas d’élaboration à une échelle industrielle en raison de la complexité du procédé 
ADB combiné à la préparation de billettes dites continues. 
 
Les propriétés des différents fils Cu-Nb présentés sont répertoriées dans le Tableau I.VIII.  
 
Tableau I.VIII : Propriétés électriques et mécaniques des conducteurs Cu-Nb. 
 
Les seuls conducteurs nano-composites Cu-Nb commercialisés sont des fils in situ préparés par 
ADB. Ils le sont par l’entreprise russe NanoElectro sous la dénomination Columbic Copper (Fig. I.23) [19, 








à 293 K 
(µΩ.cm) 
Résistivité 










 à 77 K 
(MPa) 
Cu-Nb in situ [78] 0,3  18,0 2,86 0,88 1550 1930 
Cu-Nb  
(filamentaires) [78] 0,3 
 30,0 2 ,87 0,61 1500 1950 
Cu-Nb 
(coaxiaux) [81] 0,6 23,2 16,7 2,47 0,61 1040 1260 
Cu-Nb               
(co-
cylindriques) 
[81] 0,6 23,2 23,8 2,55 0,61 990 1210 
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20]. Ce sont ces fils qui sont utilisés pour le bobinage de la bobine intérieure de la bobine triple 100 T du 
LNCMI [9]. Ils ont une contrainte à la rupture pouvant atteindre 1200 MPa et leur résistivité électrique est 
comprise entre 2,0 et 2,2 µΩ.cm à température ambiante et de 0,52 µΩ.cm à 77 K. 
 
Figure I.23 : Images de microscopie optique et de MEB d'une section transversale du conducteur Cu-Nb Columbic Copper 
commercialisé par NanoElectro [20]. 
 
 
I.4-2-2 Les fils nano-composites nanotubes de carbone - cuivre (NTC-Cu) 
Les fils de cuivre renforcé par des nanotubes de carbone (NTC-Cu) sont le produit d’une première 
collaboration entre le CIRIMAT et le LNCMI [38, 91, 92]. Ils sont élaborés par une voie innovante, dans 
un premier temps mise au point sur le cuivre pur [31], combinant la métallurgie des poudres, la consolidation 
en barreaux par Spark Plasma Sintering (SPS) et le tréfilage des barreaux à température ambiante. 
La méthode d’obtention d’une poudre composite homogène consiste en plusieurs étapes : la 
fonctionnalisation et la dispersion en milieu aqueux des NTC, le mélange d’une poudre de cuivre 
micrométrique à la suspension de NTC, la cryogénisation de la suspension homogène, la lyophilisation afin 
d’obtenir une poudre composite homogène et sèche et pour finir une réduction sous H2 ayant pour but 
d’éliminer les oxydes de cuivre présents à la surface des particules de cuivre. Il a été démontré que par cette 
méthode d’élaboration, il est possible d’obtenir des poudres homogènes jusqu’à une teneur en NTC de 5 % 
Les fils conducteurs renforcés composites, grâce à une âme de cuivre pur dans le cas des Cu-
SS ou avec une matrice de cuivre pur pour les Cu-Nb, possèdent une résistivité électrique 
comprise entre 0,42 et 0,61 µΩ.cm à 77 K tout en ayant une contrainte à la rupture supérieure à 
1 GPa. Ces valeurs de résistivité sont bien inférieures à celle des fils d’alliage Cu/Ag 6 et 24 % 
mass. Ag (0,80 µΩ.cm à 77 K). Cependant, la teneur de la seconde phase des fils composites Cu-
SS et Cu-Nb est comprise entre 20 et 50 % vol. est élevée.  
En tirant parti de la grande résistance en traction des nanotubes de carbone, des fils 
composites NTC-Cu permettent un renforcement mécanique du cuivre ne nécessitant qu’une 
faible quantité de carbone. La teneur en carbone introduite dans ces fils étant très faible, il est 
possible de limiter l’augmentation de la résistivité électrique. 
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vol. [93].Les images MEB de la poudre composite ainsi obtenue montrent la dispersion des NTC à la surface 
des particules de cuivre (Fig. I.24).  
 
Figure I.24 : Image de MEB typique d’une poudre composite NTC-Cu [38]. 
 
Ces matériaux ont été développés en ayant pour but d’avoir une résistivité la plus proche de celle du 
cuivre pur. Pour cela, une teneur en carbone relativement faible est utilisée : 0,5 % vol. pour les NTC bi-
parois [94] (2NTC) et 1% vol. pour les NTC à huit parois commerciaux (8NTC). Les 2NTC de par leur 
grande longueur (10 µm) sont difficiles à disperser de façon homogène dans la poudre de cuivre 
micrométrique alors que les 8NTC ont l’avantage d’être plus courts (1,5 μm).  
La poudre ainsi obtenue est consolidée par SPS sous la forme d’un barreau de diamètre 8 mm et de 
longueur 33 mm. Le SPS a été choisi car cette technique de frittage a pour avantage de permettre la 
consolidation à des températures plus faibles, et pendant des temps plus courts (≤ 25 min) que les autres 
méthodes. Ceci a pour effet de limiter très fortement la croissance granulaire du cuivre. En effet, avec les 
cycles SPS utilisés (température maximale de 600°C ou 700°C, pression uni-axiale de 25 MPa,  temps de 
maintien à température maximale de 5 min), la taille des grains de cuivre dans les barreaux est semblable à 
celle observée dans les poudres (0,5-1 μm). Elle est donc jusqu’à 10 fois inférieure à celle des grains présents 
dans les précurseurs de fils de cuivre obtenus par fusion/solidification. Les grains sont isotropes, ils 
contiennent des macles d’origine thermique et ils ne présentent aucune texturation [38]. Une densification 
incomplète des barreaux est souhaitée (85-95%) car cela facilite la déformation sans rupture lors de l’étirage, 
en favorisant la rotation et le réarrangement des grains. Les barreaux sont étirés sans rupture, sous forme de 
fils jusqu’au diamètre final de 0,198 mm. La microstructure des fils de diamètre 0,506 mm (Fig. I.25) 
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consiste en des grains fortement allongés (plusieurs micromètres) dans la direction de l’étirage, dont la 
largeur est comprise entre 100 et 600 nm. La texture <111> et <001> des grains de cuivre dans le sens de 
tréfilage est caractéristique de la déformation par étirage des métaux cfc. Aucune macle n’a été observée, 
contrairement au cas des barreaux. Les NTC sont dispersés aux joints de grains de cuivre. 
 
Figure I.25 : Image de TEM d’une section transversale d’un fil CNT-Cu de diamètre 0,5 mm [91]. 
 
Les propriétés électriques (Fig. I.26a) et les propriétés mécaniques (Fig. I.26b) des fils CNT-Cu ont été 
mesurées à 77 K et à 293 K. 
 
Figure I.26 : a) résistivité électrique et b) contrainte à la rupture à 77 K en fonction du diamètre des fils pour :  
NTC-Cu (2NTC , 8NTC ×) et Cu OFHC () [38]. 
 
La contrainte à la rupture des fils 2NTC-Cu est comprise entre 616 et 694 MPa à 77 K. Les fils 8NTC-
Cu présentent une contrainte à la rupture supérieure pouvant atteindre 876 MPa pour le fil le plus fin. Le 
renforcement mécanique de ces fils est apporté d’une part grâce à la nano-structuration de la matrice de 
cuivre et d’autre part avec la présence des NTC. Le durcissement de la matrice de cuivre durant l’étirage 
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provient de la combinaison de l’écrouissage et des mécanismes d’Orowan avec la propagation de boucles 
de dislocation unitaire. La résistance à la rupture augmente lorsque le diamètre diminue, ce qui reflète 
l’affinement de la microstructure durant le tréfilage. Les NTC viennent jouer le rôle de renfort mécanique. 
En effet, les NTC bloquent le mouvement des dislocations qui s’accumulent à l’interface NTC/Cu. De plus, 
Les NTC ayant une grande résistance en traction jouent ainsi le rôle de renfort mécanique lorsqu’ils sont 
alignés dans le sens de l’étirage et donc sollicités selon leur l’axe longitudinal. Les valeurs de contrainte à 
la rupture sont plus élevées pour les composites 8NTC-Cu. Cette observation est expliquée par 
l’augmentation de la résistance à la traction des NTC avec le nombre de parois [38]. De plus, les 8NTC de 
par leur plus faible longueur se dispersent mieux et ne forment pas de faisceaux durant la dispersion en 
milieu aqueux des NTC. De ce fait, le mélange d’une poudre de cuivre micrométrique à la suspension de 
8NTC est plus homogène. De plus, la fonctionnalisation des NTC lors de l’élaboration des poudres 
composites permettrait la formation de liaisons Cu-O-C et donc un transfert de charges mécaniques entre la 
matrice de cuivre et les NTC. Le pontage des faces de rupture par des 2NTC a été observé sur des fils (Fig. 
I.27) [91]. 
 
Figure I.27 : Image de MEB d’une fracture d’un fil 2NTC-Cu de diamètre 1,023 mm [91]. 
 
Quel que soit le nombre de parois des NTC, la résistivité à 77 K est comprise entre 0,33 et 0,40 µΩ.cm. 
La résistivité des fils NTC-Cu est supérieure à celle des fils de cuivre pur. Les électrons étant diffusés aux 
interfaces Cu-O-NTC, la faible quantité de NTC (≤ 1% vol. NTC) permet de limiter le nombre de centres 
de diffusions. La teneur maximale en carbone est de 1 % vol., et est très faible comparativement aux fils 
composites Cu-SS et Cu-Nb qui contiennent entre 20 et 50 % vol. de renfort. Ces fils NTC-Cu sont toujours 
en phase de recherche et développement et ne sont donc pas utilisés dans la mise en œuvre de bobines. 
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I.5 Conclusion du chapitre I 
Afin de générer des champs magnétiques intenses, une très grande énergie (plusieurs MJ) est injectée 
dans une bobine. Il est essentiel d’élaborer des conducteurs à base de cuivre possédant une résistivité 
électrique la plus proche possible du cuivre pur recuit pour maximiser la durée de l’impulsion. Les 
conducteurs sont immergés dans l’azote liquide dans le but de limiter l’échauffement du conducteur dû à 
l’effet Joule. Malgré cela, l’impulsion est limitée à une faible durée (quelques ms). D’autre part, la 
génération du champ magnétique induit les forces de Lorentz. Or, pour résister aux contraintes induites par 
ces forces (1 GPa à 60 T et supérieure à 2,2 GPa à 100 T) les conducteurs doivent avoir des propriétés 
mécaniques très élevées. Cependant, les différentes méthodes de renforcement du cuivre (écrouissage, nano-
structuration, durcissement par la solution solide grâce à l’alliage à un autre élément, ou la combinaison 
avec une seconde phase) vont avoir pour effet l’augmentation de la diffusion des électrons de conduction et 
donc de la résistivité électrique. La Figure I.28 permet la comparaison de la contrainte à la rupture et de la 
résistivité électrique à 77 K des différents conducteurs renforcés disponibles pour la génération de champs 
magnétiques intenses.  
 
Figure I.28 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77K pour différents conducteurs renforcés :  
Cu OFHC () [38], Cu/Ag 0,08% () [9], GlidCop (+) [9], NTC-Cu (2NTC ×, 8NTC ×) [38], Cu-SS (▲) [9], Cu-Nb () [9], 
Cu/Ag alliages () [50, 61]. 
 
La méthode d’élaboration des fils NTC-Cu, à savoir une élaboration combinant la métallurgie 
des poudres, la consolidation par SPS et le tréfilage permet, en introduisant au sein de la matrice 
de cuivre une teneur en carbone maximale de 1 % vol., de conserver une très faible résistivité 
électrique (0,35 µΩ.cm à 77 K) tout en ayant une contrainte à la rupture élevée (environ 800 MPa). 
 Ces fils tirent leur renforcement en grande partie, des NTC sollicités selon leur axe 
longitudinal après avoir été alignés dans le sens de l’étirage pendant la mise en œuvre des fils. 
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L’étude des différents conducteurs renforcés, pouvant trouver une application dans la 
production de champs magnétiques intenses pulsés et non-destructifs, tend à démontrer que les 
fils composites Cu-SS et Cu-Nb présentent les meilleures propriétés. En effet, ils possèdent une 
contrainte à la rupture supérieure à 1 GPa à 77 K tout en ayant une faible résistivité électrique 
(0,42 -0,45 µΩ.cm pour les Cu-SS et 0,52-0,61 µΩ.cm pour les Cu-Nb). Cependant, les voies 
d’amélioration de ces conducteurs semblent limitées. Les conducteurs d’alliage à base de cuivre 
et d’argent présentent des contraintes à la rupture similaire (> 1 GPa), mais leur structure à base 
de solution solide est à l’origine de leur haute résistivité électrique (0,76-0,81 µΩ.cm à 77 K). Une 
voie d’élaboration permettant l’obtention de fils Ag-Cu composites pourrait permettre de réduire 
fortement la résistivité électrique des fils conducteurs à base de cuivre et d’argent.  Il est souhaité 
qu’à 77 K la contrainte à la rupture de ces fils composites Ag-Cu soit d’au moins 1000 MPa et que 
la résistivité électrique soit d’au plus de 0,5 µΩ.cm. Pour atteindre cet objectif, il est proposé de 
fabriquer et d’étudier des conducteurs composites nano-structurés à base de cuivre et d’argent 
en appliquant la méthode utilisée pour les conducteurs nano-composites en cuivre renforcé par 
des nanotubes de carbone, à savoir une élaboration combinant la métallurgie des poudres, la 
consolidation par SPS et le tréfilage à température ambiante. De plus afin de garantir une 
conservation d’une faible résistivité électrique, les fils traités dans le chapitre II contiendront une 
faible teneur en argent. 
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L’étude de l’état de l’art des conducteurs renforcés spécifiques pour une application en champs 
magnétiques intenses a permis de mettre en évidence l’importance de la mise en place d’une voie 
d’élaboration composite pour la mise en œuvre de fils conducteurs. En effet, les fils composites présentent 
des résistivités électriques bien plus faibles que les fils d’alliages. Ce chapitre porte sur l’étude de la 
microstructure, des propriétés mécaniques ainsi que la résistivité électrique de fils composites Ag-Cu dont 
la teneur en argent est inférieure à 10 % vol. Pour ce faire, des barreaux composites vont être frittés par SPS 
à partir de poudres composites Ag-Cu. Ces poudres seront élaborées à partir du mélange entre une poudre 
commerciale de cuivre et l’ajout de la quantité choisie de microfils d’argent. Le choix de l’ajout de moins 
de 10 % vol. Ag est fait pour limiter l’augmentation de la résistivité électrique des futurs fils. Les barreaux 
obtenus serviront de précurseurs pour la mise en forme de fils fins par tréfilage à température ambiante. La 
microstructure des barreaux et des fils sera étudiée par MEB et EBSD. Les propriétés mécaniques et la 
résistivité électrique des fils seront investiguées à 293 et 77 K. 
 
 
II.2 Elaboration des poudres composites Ag-Cu 
Les poudres composites sont élaborées à partir d’une poudre sphérique de cuivre commerciale à laquelle 
sont mélangés des microfils d’argent. L’utilisation des microfils d’argent a deux intérêts : le premier est 
d’apporter un renfort mécanique aux fils conducteurs en insérant une seconde phase au sein du matériau et 
le second est d’obtenir une microstructure filamentaire la plus fine possible. En effet, comme l’étude 
bibliographique l’a démontré, le renforcement mécanique des fils conducteurs est d’autant plus important 
si la seconde phase est de petite taille et orientée dans le sens de l’étirage. Les microfils ont été sélectionnés 
dans le but d’insérer un renfort ayant déjà une morphologie 1D. Il est attendu que ces microfils s’orientent 
et se déforment dans le sens de l’étirage. Ainsi, les fils composites Ag-Cu présenteront une microstructure 





1, 5, 10 : pourcentage volumique de microfils d’argent, 
NR : poudre non réduite R : poudre réduite, 
400, 500, 600 : température de frittage SPS, 









à base de grains d’argent ultra-fins plus rapidement que si la seconde phase avait été introduite sous la forme 
de particules sphériques. 
 
II.2-1 Les microfils d’argent 
  La synthèse des microfils d’argent est réalisée selon la méthode de Sun et Xi [1] et adaptée par l’équipe 
de A. Lonjon au CIRIMAT [2]. Cette méthode consiste en une réduction à partir de AgNO3 (pureté 6N) 
dans une solution d’éthylène glycol et de poly(vinyl pyrrolidone) (PVP, masse molaire moyenne en masse : 
Mw = 55 000 g/mol). Le ratio initial PVP/AgNO3 est de 3,51. L’éthylène glycol sert à la fois de solvant et 
d’agent de réduction, le PVP, quant à lui, sert à contrôler la croissance du fil d’argent. Le PVP enrobe le 
microfil d’argent au fur et à mesure de sa croissance. Ainsi, la croissance est unidirectionnelle. Le temps de 
réaction nécessaire à la synthèse des microfils est de 1 h à 160 °C sous agitation 400 tour/min. Dans ce cas, 
l’utilisation de platine comme germe de croissance n’est pas nécessaire car la température est suffisante 
pour former des nucléi d’argent et ainsi démarrer la croissance des microfils. Une fois les microfils d’argent 
synthétisés, ils sont séparés des particules d’Ag par centrifugation pendant 2 minutes à 2000 tour/min. Le 
PVP est ensuite éliminé grâce à une succession de lavages sous ultrasons à l’éthanol dans lequel il est 
soluble. Les fils ainsi obtenus sont présentés sur la Figure II.1. Ils ont un diamètre moyen de 200 nm et une 
longueur allant de 20 à 50 µm (Fig II.1). 
 
Figure II.1 : Images de MEB des microfils d'argent. 
 
II.2-2 La poudre de cuivre commerciale 
Le choix d’une poudre de cuivre micrométrique commerciale est fait pour faciliter un éventuel transfert 
d’échelle du procédé. La poudre de cuivre utilisée est une poudre micrométrique sphérique commerciale 
(Alfa Aesar) dont la granulométrie donnée par le fournisseur est reportée dans le Tableau II.I. L’observation 
de cette poudre par MEB (Fig. II.2) permet de confirmer la morphologie sphérique des particules de cuivre. 
La taille de ces particules est comprise entre 0,5 et 1,5 µm avec la présence de grosses particules (> 4 μm).  
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Figure II.2 : Image de MEB de la poudre de cuivre commerciale 
 
Tableau II.I : Caractéristiques morphologiques de la poudre de cuivre commerciale. 
Morphologie d10 (µm) d50 (µm) d90 (µm) 
Sphérique 0,51 0,83 2,66 
 
Bien que le cuivre commercialisé par Alfa Aesar soit d’une pureté de 99 %, il est important de connaitre 
la nature des impuretés présentes. La présence de certains éléments en solution solide dans le cuivre peut 
avoir des effets désastreux sur la résistivité électrique des futurs fils conducteurs (Fig. II.3) [3].  
 
Figure II.3 : Effet de la présence d’élément en solution solide dans le cuivre sur la résistivité électrique du cuivre à 
température ambiante [3]. 
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En effet, un élément comme le fer augmente la résistivité électrique de 0,1 μΩ.cm/100ppm à température 
ambiante. Les différents éléments présents dans le cuivre et leur teneur sont reportés dans le Tableau II.II. 
Les teneurs des différentes impuretés dans le cuivre commercial étant très faibles, la résistivité électrique 
des futurs fils ne devrait pas être détériorée. 
 



















< 20 60 < 20 < 20 < 20 < 20 < 20 < 10 < 20 
 
II.2-3 Le mélange des poudres composites Ag-Cu 
Quatre lots de 14 g de poudres composites contenant 0,5, 1, 5 et 10 % vol. Ag sont préparés. La poudre 
composite est obtenue par l’ajout de la quantité nécessaire de cuivre dans une suspension de microfils 
d’argent dispersés dans de l’éthanol sous agitation par ultrasons. Après homogénéisation de la suspension, 
l’éthanol est évaporé à l’aide d’un évaporateur rotatif (80 °C) afin d’obtenir une poudre sèche. Les 
observations MEB des poudres composites après l’étape de mélange montrent une dispersion homogène des 
microfils d’argent dans la poudre de cuivre jusqu’à une teneur de 5 % vol. Ag (Fig. II.4a, b, c, d, e, f). En 
effet, la poudre 10Ag-CuNR présente une certaine inhomogénéité de la répartition des microfils d’argent 
caractérisée par la formation de fagots de fils (Fig. II.4 g, h). Les microfils n’ont pas été dégradés pendant 
le mélange. L’observation des particules de cuivre à un fort grossissement (Fig. II.4b) permet de constater 
que certaines présentent un aspect rugueux. Cette rugosité est caractéristique de la présence d’oxydes de 
cuivre à leur surface [4]. 
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Figure II.4 : Image de MEB des poudres composites après l’étape de mélange. a), b) 0,5Ag-CuNR, c), d) 1Ag-CuNR, e), f) 
5Ag-CuNR, g), h) 10Ag-CuNR 
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La présence de ces oxydes est confirmée par l’analyse de la poudre 1Ag-CuNR par diffraction des rayons 
X (DRX). Sur le diffractogramme (Fig II.5), outre la présence des pics caractéristiques du cuivre et de 
l’argent, des pics démontrant la présence d’oxyde de cuivre Cu2O sont indexés. La présence de CuO n’est 
quant à elle pas détectée. Les oxydes en surface des grains de cuivre pourraient gêner la densification au 
cours du frittage par SPS, il est donc nécessaire de soumettre la poudre composite à un traitement de 
réduction sous H2. 
 
Figure II.5 : Diagrammes de DRX de la poudre composite 1Ag-CuNR après l’étape de mélange. 
II.3 Réduction des oxydes de cuivre sous H2 
 
II.3-1 Généralités sur la réduction des oxydes de cuivre sous H2 
Le cuivre possède deux états d’oxydation (Cu(+I) et Cu(+II)) qui correspondent respectivement à 
l’oxyde cuivreux Cu2O et à l’oxyde cuivrique CuO. La présence de ces deux oxydes va avoir un impact 
néfaste sur le frittage d’une poudre de cuivre par SPS. De plus, de par leur caractère fragile, ils vont réduire 
les chances de tréfilage sans rupture des fils après l’obtention du barreau précurseur. A température ambiante 
et sous air, le cuivre s’oxyde et forme une couche de Cu2O. L’oxyde CuO est formé à partir de l’oxydation 
de Cu2O mais jamais directement via l’oxydation du cuivre métallique. Ainsi, le cuivre sera en présence soit 
de Cu2O seul soit du couple Cu2O et CuO. Sous air, une couche de Cu2O empêche l’avancée de l’oxydation, 
ce qui permet au cuivre de s’oxyder uniquement à des températures supérieures à 100 °C. Le frittage par 
SPS d’une poudre de cuivre présentant une teneur en oxygène de 0,2 - 0,5 % mass. a mis en évidence la 
décomposition des oxydes Cu2O et CuO provoquant la formation de gaz qui sont à l’origine de porosités 
[5]. De plus, pour des nanoparticules de cuivre, la couche d’oxyde peut représenter environ 20 % du volume 
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d’une particule. L’élimination de cette couche superficielle d’oxyde lors d’un traitement thermique de 
réduction sous hydrogène permet de diminuer la température de frittage de 650 à 260 °C dans le cas de 
nanoparticules de cuivre [6]. Une poudre de CuO pur se réduit sous H2 entre 150 et 300 °C. La réduction de 
CuO apparaît avant la réduction de Cu2O. CuO est réduit en présence de H2 selon deux mécanismes : 
 
- un mécanisme de réduction séquentiel : 
2 CuO (s) + H2 (g) → Cu2O (s) + H2O (g) (II.1) 
Cu2O (s) + H2 (g) → 2 Cu (s) + H2O (g) (II.2) 
- un mécanisme de réduction direct :  
CuO (s) + H2 (g) → Cu (s) + H2O (g) (II.3) 
 
Ces mécanismes dépendent beaucoup du débit et de la concentration en hydrogène [7]. La taille des 
particules influe sur la température de réduction. Des particules nanométriques de cuivre ont pu être réduites 
sous H2 à une température proche de 90 °C. Pour une taille micrométrique de cuivre, une réduction à 210 
°C pendant 1h sous un flux de H2 (15 L/h) a permis la réduction des oxydes de cuivre présents à la surface 
des particules [4, 8]. 
 
II.3-2 Réduction de la poudre composite Ag-Cu sous H2 
La réduction des poudres, en plus d’éliminer les oxydes présents à la surface des particules de 
cuivre, doit permettre de pré-fritter la poudre composite. En effet, si après réduction la poudre reste fluide, 
l’étirage est impossible et les fils cassent dès le début du processus d’étirage [4]. Il est impératif que la 
poudre présente un aspect cohésif après réduction. La température de réduction utilisée doit permettre de 
pré-fritter la poudre en créant des cous de frittage mais elle ne doit pas être trop élevée pour éviter tout 
phénomène de croissance granulaire. Pour les mêmes raisons, le temps de réduction ne doit pas non plus 
être trop long. Le dispositif de réduction se compose d’un four tubulaire dont la température est régulée 
grâce à un régulateur thermique West 2050 et un thermocouple. Le débit de H2 est quant à lui régulé à l’aide 
d’un débitmètre massique contrôlé par un régulateur Brookes 154. L’étape de réduction consiste en un 
traitement thermique sous un flux de H2 (15 L/h). La montée en température est effectuée à 150 °C/h et est 
suivie d’un palier d’une heure à la température maximale. Le refroidissement est réalisé à l’aide d’un 
ventilateur orienté sur le four. L’échantillon réduit n’est retiré du four que lorsque la température du four 
est inférieure à 30 °C afin d’éviter toute ré-oxydation de la poudre. De plus, une purge de N2 de 30 min est 
nécessaire pour s’assurer qu’il n’y ait plus de H2 dans le réacteur avant de l’ouvrir. Dès la sortie du four, il 
est possible de noter le changement de couleur de la poudre composite (Fig. II.6). En effet, après la réduction 
la poudre prend une teinte plus claire, ce qui peut déjà indiquer l’élimination de Cu2O. La poudre qui était 
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fluide avant la réduction est cohésive à la sortie du four. Comme le montre la Figure II.6b, la poudre 
composite présente une certaine cohésion. Une température de réduction de 160 °C est suffisante pour que 
0,5Ag-CuR et 1Ag-CuR présentent un aspect cohésif. Cependant, il a été nécessaire d’augmenter la 
température de réduction à 220 et 280 °C pour respectivement 5Ag-CuR et 10Ag-CuR car une teneur en 
argent plus élevée dans la poudre est préjudiciable au pré-frittage des particules de cuivre. L’analyse par 
DRX de la poudre 1Ag-CuR après réduction à 160 °C confirme que cette température est suffisante pour 
l’élimination de l’oxyde de cuivre Cu2O. En effet, le pic correspondant n’est plus détecté sur le 
diffractogramme de 1Ag-CuR (Fig. II.7). Les observations MEB des poudres composites après réduction 
sont représentées sur la Figure II.8. Les rugosités dues à l’oxyde de cuivre présent à la surface des particules 
de cuivre avant le traitement de réduction ne sont plus présentes à l’issue du traitement et reflètent donc la 
réduction de Cu2O en Cu (Fig. II.8b). Des cous de frittage sont observables entre deux grains adjacents. Ces 
cous de frittage sont à l’origine de l’aspect cohésif de la poudre après le traitement de réduction. Les 
microfils d’argent ont, pour certains, au cours de la réduction, subi un changement de morphologie. En effet, 
certains se sont clivés ou ne sont plus rectilignes. Cette observation est plus marquée avec l’augmentation 
de la température de réduction. Les poudres sont réduites la veille de leur consolidation SPS pour éviter 
toute ré-oxydation entre les deux étapes. 
 
 
Figure II.6 : Poudre 1Ag-Cu, a) avant et b) après traitement de réduction sous H2. 
 
Figure II.7 : Diagrammes de DRX de la poudre composite 1Ag-CuNR (─) et 1Ag-CuR (─). 
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Figure II.8 : Images de MEB des poudres composites après l’étape de réduction. a), b) 0,5Ag-CuR, c), d) 1Ag-CuR, e), f) 5Ag-
CuR, g), h) 10Ag-CuR. 
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 Il a été possible d’élaborer 14 g de poudre composite contenant entre 0,5 et 10 % vol. de microfils 
d’argent dispersés de façon homogène dans une poudre sphérique micrométrique de cuivre. Le 
mélange homogène est obtenu grâce à une mise en suspension des microfils et de la poudre de cuivre 
dans de l’éthanol suivie d’une étape d’évaporation de l’éthanol avec à un évaporateur rotatif. 
La poudre composite, après mélange, présente une oxydation de surface (Cu2O) des particules de 
cuivre. La présence de cet oxyde étant néfaste lors des étapes de frittage et d’étirage, il est donc éliminé 
par un traitement de réduction de 1 h à 160 °C sous H2.  
De plus, le traitement de réduction a permis de pré-fritter la poudre composite. Cet état pré-fritté 
est nécessaire pour permettre le tréfilage des fils sans rupture. Cependant, afin d’obtenir une poudre 
composite cohésive, il a été nécessaire d’augmenter la température de réduction à 220 et 280 °C 
respectivement pour 5Ag-CuR et 10Ag-CuR. 
 
II.4 Barreaux Ag-Cu préparés par SPS 
 
II.4-1 Principe du procédé SPS 
Le frittage par SPS est un procédé de métallurgie des poudres où la densification est réalisée grâce à 
l’application simultanée d’un courant pulsé de forte intensité et d’une charge uni-axiale. Ce procédé présente 
comme atout majeur une montée en température très rapide, ce qui a pour effet de limiter certaines 
modifications microstructurales telles que le grossissement de grains. En effet, la montée en température est 
assurée par le passage d’un courant électrique de forte intensité et de basse tension à travers les électrodes 
puis à travers les pistons, la matrice (généralement en graphite) et également l’échantillon lorsque celui-ci 
est conducteur. Lorsque la poudre est isolante, la matrice qui est souvent en graphite est chauffée par effet 
Joule et les transferts d’énergie thermique permettent le chauffage de l’échantillon. La technologie SPS 
permet de densifier efficacement en quelques minutes de nombreux métaux en appliquant des montées en 
température rapides. Le traitement thermique court limite la croissance granulaire. Il est souvent rapporté 
que la densification est obtenue à plus basse température (quelques centaines de degrés) que dans les 
méthodes classiques. Une compréhension partielle des mécanismes associés au frittage par SPS conduit à 
de nombreuses hypothèses pour expliquer l’efficacité de cette technologie. La première hypothèse est celle 
à l’origine du nom de cette technologie. Elle expliquerait les capacités du SPS par la formation d’étincelles 
et de plasma lors du frittage [9]. Cette hypothèse ne fait pas l’unanimité et est même réfutée par certains 
auteurs [10]. La densification rapide lors du frittage SPS viendrait de la mise en température rapide [11]. Le 
déplacement de la matière sous l’effet d’un champ électrique pourrait être un des mécanismes permettant 
l’explication des performances du SPS [12]. Cependant, des travaux sur des modèles remplaçant le 
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phénomène d’électromigration par un phénomène de thermodiffusion montreraient là aussi que la 
densification lors du frittage est expliquée par des vitesses de chauffage très rapides [13]. Une autre 
hypothèse étudiée est celle d’une surchauffe locale due à la concentration des lignes de courant aux points 
de contacts entre les particules. Cette surchauffe serait à l’origine d’une fusion, elle aussi locale, qui 
entraînerait la formation de points de contact qui facilitent la densification [14]. Malgré des mécanismes de 
densification encore débattus, il est indéniable que la technologie SPS permet l’élaboration de matériaux 
frittés dont la microstructure est contrôlable pour des temps très courts. De plus, cette technologie est 
potentiellement applicable à l’échelle industrielle. 
 
II.4-2 Préparation des barreaux par SPS 
Pour l’obtention de fils composites Ag-Cu nano-structurés possédant une matrice de cuivre pur, il est 
primordial de limiter la formation de solutions solides lors du frittage SPS. Dans la gamme de teneur en 
argent utilisée pour l’élaboration de ces fils composite, le diagramme de phase Ag-Cu présente une zone de 
solution solide riche en cuivre (Fig. II.9). Afin d’éviter la formation de cet alliage Cu-Ag les barreaux 
composites devront être frittés aux températures les plus faibles possibles. L’effet de la formation d’un 
alliage Cu-Ag lors du frittage SPS sera développé dans le chapitre III.  
 
Figure II.9 : Diagramme de phase cuivre-argent [15]. 
 
II.4-2-1 Etat de l’art du frittage SPS du cuivre 
Dans l’optique de la mise en œuvre de fils composites nano-structurés, il semble nécessaire que le 
précurseur de tréfilage ait des grains de la taille la plus faible possible. La croissance granulaire lors du 
frittage SPS étant très limitée, cette technique est parfaitement adaptée. En effet, le barreau aura une taille 
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de grain équivalente à celle de la taille des particules composant la poudre qui sera consolidée si celles-ci 
sont monocristallines. Il sera ainsi plus aisé de contrôler la microstructure du barreau. Dans le cas du cuivre 
dont la taille des particules choisie est de 1 µm, il est démontré que la croissance granulaire lors d’un frittage 
compris entre 400 et 800 °C caractérisé par une montée en température de 80 °C/min, une pression de 50 
MPa et un temps de maintien de 6 min est limitée pour des températures de frittage inférieures à 700°C. La 
densification de ces échantillons après frittage est comprise entre 77 et 98 % [16].  Le frittage, sous forme 
d’une pastille de 0,9 g, d’une poudre ultrafine de cuivre, dont la taille est centrée sur 35 nm, a été étudié 
pour des températures comprises entre 75 et 260 °C avec une montée en température de 50 °C/min [6].  
 
Figure II.10 : Densité relative de pastilles de cuivre pour différentes températures de frittage par SPS [6]. 
 
La pastille de cuivre frittée à 260 °C présente une densification de 87 % et met en évidence la diminution 
de la température nécessaire à la densification d’un échantillon de cuivre lorsque la taille des particules 
diminue. Le frittage par SPS a déjà démontré sa capacité à consolider des échantillons pulvérulents sous 
forme de barreaux précurseurs servant à la mise en œuvre de fils. En effet, des lots de 14 g de poudre de 
cuivre pur [4, 8] ou de poudre composite CNT-Cu [4, 17, 18] dont la taille des particules de cuivre est 
micrométrique (environ 1µm) ont été consolidés en deux cycles. Le premier cycle sert à amorcer le retrait 
de la poudre. Le second cycle est caractérisé par une température comprise entre 600 °C et 700 °C, une 
pression uni-axiale de 25 MPa et un temps de maintien à température maximale de 5 min [4]. Les barreaux 
ainsi obtenus présentent une densité relative comprise entre 85 et 95%. La présence de porosités des 
barreaux est souhaitée car elle facilite la déformation sans rupture lors de l’étirage en favorisant la rotation 
et le réarrangement des grains. Les barreaux présentent une microstructure à grains isotropes dont la 
granulométrie est celle de la poudre ayant été consolidée. De plus, aucune texturation n’est observée. 
D’après l’état de l’art du frittage du cuivre par SPS, il semble réaliste de fritter les poudres composites Ag-
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Cu dont les particules de cuivre sont d’une taille micrométrique dans une gamme de températures allant de 
400 à 500 °C tout en obtenant une densification comprise entre 85 et 95 %. 
II.4-2-2 Cycle de frittage 
Le cycle de SPS a été choisi en se basant sur le cycle utilisé par C. Arnaud lors de sa thèse [4]. 
Cependant, dans ces travaux de thèse sur les fils composites Ag-Cu, le cycle sera effectué en une seule 
étape. Les frittages SPS ont été réalisés à la PNF2 à Toulouse. La poudre est placée dans une matrice en 
WC/Co, et non en graphite car sa résistance mécanique en cisaillement ne serait pas suffisante pour résister 
aux contraintes radiales exercées lors de la compression de la poudre. Une feuille de papier graphite 
(Papyex®) d’épaisseur 0,2 mm est placée contre la paroi du moule de diamètre 8.4 mm. Ainsi, après le cycle 
SPS, le barreau sera plus facile à démouler. De plus, elle évite toute interaction entre la poudre et la matrice 
en WC/Co. Une fois la feuille de Papyex® mise en place, le diamètre utile est de 8 mm. Le cycle est réalisé 
sous vide (pression résiduelle < 10 Pa) et la température est contrôlée à l’aide d’un thermocouple placé dans 
un trou usiné à mi-hauteur de la matrice (5 mm de profondeur et 1,8 mm de diamètre). Les pistons étant trop 
courts, deux galets sont introduits entre la poudre et le piston. Les galets permettent d’avoir une course 
complète du piston et évitent donc un arrêt de la mise sous pression. La Figure II.11 présente le montage 
SPS. 
 
Figure II.11 : a) Photographie de la matrice WC/Co et du thermocouple lors de la mise en place dans le SPS et b) schéma du 
moule SPS. 
 
Avant le frittage, un pré-chargement de 25 MPa est appliqué sur la poudre avec le SPS afin de rendre 
l’état de compaction initiale de la poudre le plus reproductible possible. Les paramètres d’impulsions par 
défauts de la machine, 12 On : 2 Off, sont utilisés et la température est contrôlée au moyen d’un 
thermocouple. Lors du cycle SPS, l’échantillon est chauffé jusqu’à 350°C avec une rampe de montée de 25 
°C/min puis jusqu’à la température maximale à 50 °C/min où un palier est appliqué pendant 5 min. La 
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montée en pression se fait pendant la première minute du palier en température puis la pression est 
maintenue à 25 MPa pendant les 4 minutes restantes. La pression est relâchée progressivement durant le 
refroidissement. Le barreau est retiré du SPS lorsque que la chambre a atteint une température inférieure à 
100 °C sans quoi, le barreau risquerait de s’oxyder. Le cycle de frittage est représenté sur la Figure II.12. 
Les recommandations issues de l’état de l’art conduisent à appliquer des températures de frittage de 400 ou 
500 °C. 
 
Figure II.12 : Consignes de température et de pression du traitement SPS. 
 
Après consolidation, les barreaux obtenus ont un diamètre de 8 mm et une longueur moyenne de 30 
mm. Le Papyex® est éliminé par usinage. Après cette étape, le diamètre du barreau est compris entre 7,1 et 
7,6 mm (Fig. II.13). 
 
Figure II.13 : Photographies d'un barreau SPS, a) recouvert de Papyex® après démoulage, b) usiné. 
 
II.4-2-3 Courbe de densification et densité  
La densité finale a été évaluée par la méthode d’Archimède sur les barreaux de cuivre après usinage. 
Les mesures de densification relative sont données avec une erreur de 1%. Les densités relatives de barreaux 




Les valeurs de densités relatives des barreaux sont reportées dans le Tableau II.III.  
 
Tableau II.III : Densification des barreaux composites Ag-Cu 
 0,5Ag-Cu400-8 1Ag-Cu400-8 5Ag-Cu500-8 10Ag-Cu500-8 
Densification (%) 95,4 93,7 95,5 93,5 
 
Les courbes de densification (Fig. II.14) ont été calculées à partir du déplacement enregistré, de la 
densité relative finale mesurée, ainsi que des dimensions finales du barreau. Le déplacement enregistré 
inclut le retrait du cuivre ainsi que la dilatation thermique des éléments en graphite du montage et de la 
matrice en WC/Co. Lors de sa thèse [4], C. Arnaud a effectué un traitement SPS sur un barreau déjà fritté, 
ce qui a permis de mettre en évidence le déplacement lié aux différents éléments du montage. Le 
déplacement maximal (en valeur absolue) lié à la dilatation thermique du montage est de 0,12 mm, ce qui 
représente une erreur maximale de 1% sur les densités calculées pour les courbes de densification.  
 
Figure II.14 : Courbes de densification et température en fonction du temps de frittage des poudres composites a) 0,5Ag-
CuR et b) 1Ag-CuR frittées à 400 °C et c) 5Ag-CuR et d) 10Ag-CuR frittées à 500°C. 
 
10Ag-Cu500 présente une montée en température non linéaire due à un problème de régulation (Fig. 
II.14c). Ce problème de régulation lors du frittage des poudres composites est survenu une seule fois au 
cours de ces travaux. Il est dû à un mauvais contact entre les électrodes, les pistons, les galets et l’échantillon 
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qui ne permet pas une bonne circulation du courant électrique. C’est pourquoi la pression de contact lors de 
la montée en température a été augmentée à 3 MPa par la suite. Malgré l’étape de pré-compaction, il est 
possible de noter une différence de densité à cru entre les échantillons. La densification des poudres 
commence à une température proche de : 160°C pour 1Ag-Cu400, 220 °C pour 5Ag-Cu500 et 280 °C pour 
10Ag-Cu500. Ces températures correspondent aux températures de réduction qui ont permis le pré-frittage 
de ces poudres. Au début du palier à 400 °C la densité relative de 0,5Ag-Cu400 et 1Ag-Cu400 est 
respectivement de 84 et 81 %. 0,5Ag-Cu400 atteint une densification maximale de 95% un peu avant la fin 
du palier de température sous une pression de 25 MPa. Elle est de 93 % pour 1Ag-Cu400. Dans le cas de 
5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500 la température de frittage plus grande permet d’observer un ralentissement de 
la densification à une température d’environ 475 °C pouvant indiquer la fin de la densification sous l’effet 
de la température. Cependant, lors du palier de température à 500 °C, la mise sous pression permet un gain 
de densification supplémentaire de 2 à 5 %. Durant ce palier, la densification atteint un plateau 
correspondant à la densité relative finale de 95 et 93 % respectivement pour 5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500. 
Malgré un temps de frittage plus court dû à une température de frittage plus faible, 0,5Ag-Cu400 et 1Ag-
Cu400/8 présentent une densité relative équivalente à celle de 5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500. Il est possible 
d’observer que la mise sous pression (25 MPa) lors du palier en température a permis d’atteindre des densités 
relatives équivalentes pour tous les échantillons malgré des températures et des temps de frittage différents 
. 
II.4-3 Microstructure et texture des barreaux 
Les images de MEB des sections transversales de 1Ag-Cu400/8 (Fig. II.15a) 5Ag-Cu500/8 (Fig. II.15b) 
et 10Ag-Cu500/8 (Fig. II.15c) ont été prises en mode électrons rétrodiffusés pour améliorer le contraste 
entre Ag (apparaissant en blanc sur les images) et Cu (en gris). Les zones noires correspondent, quant à 
elles, à la porosité. 1Ag-Cu400/8 présente une distribution discrète d’argent traduisant une répartition 
unitaire des microfils d’argent au sein de la matrice de cuivre. L’observation d’une seconde phase d’argent 
plus grossière dans 5Ag-Cu500/8 pourrait être due au frittage de petits groupes de microfils d’argent. Dans 
le cas de 10Ag-Cu500/8, la répartition non-homogène de domaines d’argent pouvant atteindre plusieurs 
micromètres est le résultat du frittage des amas de microfils observés dans la poudre composite (Fig. II.8h). 




Figure II.15 : Images de MEB des sections transversales de a) 1Ag-Cu400/8, b) 5Ag-Cu500/8 et c) 10Ag-Cu500/8. 
 
Figure II.16 : Cartographies de tailles de grains obtenues par EBSD et les distributions de tailles de grains de Cu et Ag 
correspondantes pour : a) 1Ag-Cu400/8 et b) 5Ag-Cu500/8 et c) 10Ag-Cu500/8. Sur la cartographie, Ag est coloré en rouge, Cu 
est coloré avec une nuance de vert en fonction de la taille des grains, les joints de grains sont colorés en noir, et la porosité est 
représentée par des zones noires.  
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Les images de la coupe transversale de 1Ag-Cu400/8 (Fig. II.16a) montrent que les microfils d’argent 
sont dispersés de manière homogène dans la matrice de Cu constituée de grains micrométriques isotropes 
contenant des macles thermiques. La distribution de taille de grains de cuivre (d10 = 0,40 µm; d50 = 0,91 µm; 
d90 = 1,88 µm) et d’argent (d10 = 0,11 µm; d50 = 0,17 µm; d90 = 0,26 µm) reflète l’absence de croissance 
granulaire lors du frittage à 400 °C. De plus, la présence d’une seconde phase d’argent confirme la 
microstructure composite. Les observations de la coupe transversale de 5Ag-Cu500/8 (Fig. II.16b) et de 
10Ag-Cu500/8 (Fig. II.16c) mettent en évidence l’absence de croissance granulaire lors du frittage à 500 
°C. En effet, la distribution de tailles de grains de cuivre de 5Ag-Cu500/8 (d10 = 0,31 µm; d50 = 0,97 µm; 
d90 = 2,23 µm) et de 10Ag-Cu500/8 (d10 = 0,28 µm; d50 = 0,76 µm; d90 = 1,91 µm) sont similaires à celle de 
1Ag-Cu400/8. Cependant, la distribution de la taille des grains d’argent reflète une légère croissance 
granulaire de l’argent pour 5Ag-Cu500/8 (d10 = 0,22 µm; d50 = 0,25 µm; d90 = 0,72 µm) et une croissance 
plus importante pour 10Ag-Cu500/8 (d10 = 0,24 µm; d50 = 0,50 µm; d90 = 1,11 µm). Cette croissance de 
l’argent pourrait être permise par la présence de groupes de quelques microfils et d’amas de microfils 
respectivement pour 5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500. 
 
Les cartographies d’orientation de 1Ag-Cu400/8 (Fig. II.17) selon la direction d’étirage (DE), la 
direction normale (DN) et la direction tangentielle (DT) ne montrent aucune texturation du barreau après 
frittage SPS. 
 
Figure II.17 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD, d’une coupe transversale de 1Ag-Cu400/8 selon la direction 
a) DT, b) DN et c) DE. 
 
La microdureté Vickers de 1Ag-Cu400/8, 5Ag-Cu500/8 et 10Ag-Cu500/8 est respectivement de 119, 114 







Des barreaux de 14 g ont été élaborés par SPS à partir des poudres composites dont la teneur en 
argent est comprise entre 0,5 et 10 % vol. Ag. Les poudres 0,5Ag-CuR et 1Ag-CuR ont été frittées à 
400°C tandis que 5Ag-CuR et 10Ag-CuR l’ont été à 500 °C. Les barreaux présentent tous une densité 
relative de 94 ± 1 %. Il est souhaitable que la densification ne soit pas totale afin de faciliter la 
déformation du barreau lors de l’étape d’étirage, en favorisant la rotation et le réarrangement des 
grains.  
Les investigations MEB et EBSD ont permis d’observer que : 
- tous les barreaux sont composés de deux phases. L’argent est réparti de façon homogène dans 
la matrice de cuivre sauf pour 10Ag-Cu500/8, 
- 1Ag-Cu400/8 présente des microfils d’argent dispersés de manière homogène dans la matrice 
de Cu. La croissance granulaire est absente pour cette température de frittage, 
- 5Ag-Cu500/8 et 10Ag-Cu500/8 ne présentent pas de croissance granulaire pour les grains de 
cuivre. Cependant, les grains d’argent montrent une légère croissance pour 5Ag-Cu500/8. 
Cette croissance est plus importante pour 10Ag-Cu500/8, 
- la microstructure des barreaux est formée de grains isotropes présentant des macles 
thermiques. Aucune texturation n’est observée dans les barreaux. 
Ces barreaux vont servir de précurseurs pour le tréfilage de fils fins. 
II.5 Elaboration des fils composites Ag-Cu par tréfilage 
Une façon de nano-structurer des matériaux polycristallins est d’appliquer des méthodes de 
déformations plastiques sévères. Une déformation plastique sévère (SPD : Severe plastic deformation, en 
anglais) est un terme générique décrivant un groupe de techniques de travail des métaux impliquant de très 
grandes déformations. Parmi ces techniques, on peut citer :  
- l'extrusion coudée à aire égale (ECAE : Equal Channel Angular Extrusion), 
- la torsion sous haute pression (HPT : High Pressure Torsion), 
- le forgeage multiple (MDF : Multi-Directional Forging), 
- le laminage multiple (ARB : AccumulativeRoll-Bonding),  
- l'extrusion et compression cyclique, 
- l'extrusion-torsion (TE : Twist Extrusion),  
- l'étirage et empilement multiple (ADB : Accumulative Drawing and Bundling), 
L’élaboration de fils conducteurs renforcés par ADB, comme explicité dans le chapitre I, a déjà 
démontré sa capacité à élaborer des fils nano-structurés à hautes contraintes à la rupture. Cependant, sa 
80 
complexité de mise en œuvre semble être un frein à l’industrialisation de tels conducteurs. La déformation 
par tréfilage, qui est une méthode largement employée dans la fabrication de fils à l’échelle industrielle, 
semble être une méthode de mise en œuvre à privilégier. 
 
II.5-1 Principe du procédé d’élaboration de fils par tréfilage 
Le tréfilage permet de mettre en forme des métaux en les déformant plastiquement. Lorsque le taux de 
déformation vraie η appliqué au fil est supérieur à 5, on considère le procédé d’étirage comme une technique 
de déformation plastique sévère [19]. Afin de réduire sa section, le fil est étiré à travers une filière présentant 
un angle de travail α (Fig. II.18). Les filières permettent de mettre en forme les conducteurs à un diamètre 
souhaité tout en contrôlant l’écrouissage en choisissant un taux de réduction et un angle de filière [20] 
adaptés au métal à déformer. 
 
Figure II.18 : Schéma d'une filière de tréfilage 
. 
Le taux de réduction de section (𝑅𝐴(%)) lors du passage du fil dans une filière est défini par la 









) × 100          (II.4) 
𝑆𝑖 est la section initiale,  
𝑆𝑓 est la section finale,  
Ø𝑖 est le diamètre initial,  
Ø𝑓  est le diamètre final. 
 




            (II.5) 
𝐴0 est la section initiale, 
𝐴𝑓 est la section finale. 
 
Comme expliqué dans le chapitre I, il est possible de tréfiler les fils à différentes températures. La 
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mobile entrainant un fil à travers une filière conique. La seconde est le tréfilage cryogénique [21-23] comme 
utilisé à l’IFW à Dresde (Allemagne). Avec cette méthode, il est nécessaire d’utiliser un caisson rempli 
d’azote liquide en amont du chariot mobile. Comme le montre la Figure II.20, la filière conique ainsi que le 
fil sont immergés dans l’azote liquide, ce qui permet de déformer le fil à 77 K. Des fils de cuivre pur ont été 
élaborés, par tréfilage à température ambiante et la température de l’azote liquide (LNT), à partir de barreaux 
de cuivre frittés par SPS. La campagne de tréfilage à LNT a été mise en œuvre en collaboration avec J. 
Freudenberger, à l’IFW. La méthode d’élaboration est décrite en annexe D et la microstructure des fils 
étudiée par MEB et EBSD ainsi que les propriétés mécaniques et la résistivité électrique des fils sont 
présentées en Annexe E. La complexité de la méthode de déformation cryogénique semble être un frein 
majeur à une future industrialisation. C’est pourquoi les fils seront élaborés par tréfilage à température 
ambiante.    
 
Figure II.19 : Banc d'étirage à température ambiante au LNCMI, Toulouse. 
 
 
Figure II.20 Banc d'étirage à LNT à l’IFW, Dresde. 
 
II.5-2 Conditions de tréfilage 
L’étirage a été effectué au LNCMI sur un banc d’étirage développant une force de traction maximale 
de 100 kN et ayant une longueur de 16 mètres (Fig. II.21) 
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Figure II.21 : Banc d’étirage du LNCMI. 
 
Les barreaux obtenus par SPS étant trop courts (30 mm environ) pour être directement étirés, ils sont 
placés dans une gaine en acier inoxydable. La Figure II.22 représente la gaine en acier inoxydable de 
diamètre 20 mm et de longueur 210 mm ainsi que le barreau SPS. L’étirage est réalisé à une vitesse de 3 
m/min. Un lubrifiant adapté à l’étirage de l’acier est utilisé pour éviter le grippage de la gaine dans la filière 
en carbure de tungstène. Avant chaque passage dans une filière, il est nécessaire d’appointer la gaine, c'est-
à-dire réduire la section de sa tête afin qu’elle puisse passer à travers la filière et qu’il soit possible de la 
saisir avec les mors auto-serrants du chariot.  
 
Figure II.22 : Gaine acier inoxydable et barreau SPS. 
 
Neuf passes successives avec des filières réduisant la section de la gaine de 15 % par passe permettent 
l’obtention d’une gaine de diamètre 10.62 mm. Il est possible de calculer la longueur théorique du barreau 
SPS à la fin de l’étirage de la gaine car il se déforme de façon homothétique avec conservation du volume. 
Quand le diamètre de la gaine est réduit de moitié, le fil Ag-Cu a un diamètre de 4 mm environ et une 
longueur moyenne de 120 mm. Il est donc assez long pour être étiré seul. La Figure II.23 représente un fil 
après l’étape de dégainage. La gaine est retirée par usinage et le fil de cuivre est étiré jusqu'à un diamètre 
final de 0,198 mm (Fig. II.24). Lors de l’étirage des fils composites Cu-Ag seuls, un lubrifiant adapté au 
tréfilage du cuivre est utilisé et le taux de réduction de section appliqué est de 15 %. Le tréfilage de ces fils 
Ag-Cu ne nécessite aucun traitement thermique. Des prélèvements ont été effectués pour les diamètres 
compris entre 1,023 et 0.198 mm afin d’effectuer les caractérisations microstructurales, électriques et 
mécaniques. Les prélèvements ont une longueur minimale de 170 mm pour pouvoir réaliser un essai de 




Figure II.23 : Barreau de diamètre 4 mm après dégainage. La tête et la queue du fil sont repérées afin de toujours tréfiler 
l’échantillon dans le même sens. 
 
 
Figure II.24 : Evolution du diamètre (ø) de l’échantillon lors de l’élaboration des fils. 
 
Le Tableau II.IV reporte le taux de déformation vraie des fils en fonction de leurs diamètres. 
 
Tableau II.IV : Taux de déformation vraie à différents diamètres lors de l’élaboration des fils. 
Diamètre (mm) 8 4 1,023 0,809 0,506 0,401 0,293 0,198 
Taux de déformation vraie 0 1,39 4,11 4,58 5,52 5,99 6,61 7,38 
 
II.5-3 Microstructure et texture des fils 
II.5-3-1 Densité relative 
Les densités relatives des fils de diamètre 4 mm sont mesurées par la méthode d’Archimède. Les valeurs 
de densités relatives sont reportées dans le Tableau II.V. Lors de l’étirage, les mécanismes de déformations 
permettent d’éliminer la porosité restante dans les barreaux grâce au mouvement des grains ainsi qu’à leur 
déformation. La densité relative des fils de diamètres inférieurs est probablement plus élevée mais les 
prélèvements présentent une masse trop faible pour des mesures fiables. 
 
Tableau II.V : Densifications des barreaux et des fils composites Ag-Cu 
Echantillon 0,5Ag-Cu400 1Ag-Cu400 5Ag-Cu500 10Ag-Cu500 
Diamètre (mm) 8 4 8 4 8 4 8 4 
Densification (%) 95,4 98,6 93,7 98,7 95,5 98,1 93,5 98,0 
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II.5-3-2 Microstructure et texture 
Les images de MEB en mode rétrodiffusé des sections longitudinales et transversales des fils 
composites de diamètre 1 mm sont représentées sur la Figure II.25. 
 
Figure II.25 : Images de MEB des sections longitudinales de : a) 1Ag-Cu400/1, c) 5Ag-Cu500/1 et e) 10Ag-Cu500/1 et 
des sections transversales de : b) 1Ag-Cu400/1, d) 5Ag-Cu500/1 et f) 10Ag-Cu500/1. 
 
L’étirage a permis d’orienter les microfils dans le sens de l’étirage. Les images de MEB des sections 
longitudinales permettent l’observation de filaments d’argent parallèles les uns aux autres et longs de 
plusieurs micromètres. Les microfils d’argent de 1Ag-Cu400/1 semblent très fins. Ils sont clairement 
observés pour 5Ag-Cu500/1 et 10Ag-Cu500/1. Un certain degré d'agglomération de l’argent est à noter pour 
10Ag-Cu500/1. Ces résultats sont confirmés par l'observation des sections transversale de ces fils. La 
microstructure des fils de diamètre 0,5 mm a été étudiée par EBSD. Les cartographies de phases, de la 
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section transversale de 1Ag-Cu400/0,5, 5Ag-Cu500/0,5 et 10Ag-Cu500/0 sont présentées sur la Figure 
II.26. Une cartographie de phases dans le sens longitudinal de 1Ag-Cu400/0,5 est représentée sur la Figure 
II.27. 
 
Figure II.26 : Cartographies de phases des sections transversales de : a) 1Ag-Cu400/0,5, b) 5Ag-Cu500/0,5 et c) 10Ag-
Cu500/0,5, obtenues par EBSD. Les grains de cuivre sont colorés avec une nuance de vert en fonction de la taille des grains et les 
grains d’argent sont colorés en rouge. Les histogrammes représentent la distribution de la taille des grains. 
 
Le cuivre et l’argent ont le même groupe d'espace, 225 ou (F m -3 m), mais ont des paramètres de maille 
cubique à faces centrées différents (aCu = 0,361 nm et aAg = 0,408 nm). Comme l'analyse EBSD n'est pas 
très sensible aux paramètres du réseau, l'analyse EDS a été utilisée afin de discriminer les phases. 
L’utilisation de l’EDS limite la détection à un diamètre de grain de 0,14 µm. Les distributions de la taille 
des grains de cuivre observées sur les coupes transversales de 1Ag-Cu400/0,5 (d10 = 0,14 µm; d50 = 0,20 
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µm; d90 = 0,32 µm ; Fig. II.26a), 5Ag-Cu500/0,5 (d10 = 0,14 µm; d50 = 0,20 µm; d90 = 0,34 µm; Fig. II.26b) 
et 10Ag-Cu500/0,5 (d10 = 0,14 µm; d50 = 0,19 µm; d90 = 0,30 µm; Fig. II.26b) sont équivalentes. Il en va de 
même pour la distribution de tailles des grains d’argent et ce malgré une légère croissance granulaire après 
le frittage de 5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500. En effet, les microfils d’argent observés dans ces différents fils 
présentent la même distribution étroite (d10 = 0,14 µm; d50 = 0,17 µm; d90 = 0,21 µm). La valeur du d10 de 
0,14 µm correspond à la limite de détection par EBSD mais il y a très probablement des grains plus fins au 
sein des fils. L’affinement de la microstructure dans le sens transversal s’accompagne d’un allongement des 
grains dans le sens de l’étirage. En effet, la section longitudinale de 1Ag-Cu400/0,5 (Fig. II.27) présente des 
grains de cuivre et d’argent longs de plusieurs micromètres dans le sens de l’étirage.  
 
Figure II.27 : Cartographie de phase de la section longitudinale de 1Ag-Cu400/0,5. Les grains de cuivre et d’argent sont 
respectivement colorés en vert et en rouge. 
 
Les cartographies d’orientation de 1Ag-Cu400/0.5 en section transverse (Fig. II.28a) et en section 
longitudinale (Fig. II.28) montrent que le cuivre et l’argent possèdent deux orientations principales : <111> 
et <001> suivant l’axe de tréfilage. Les orientations <111> et <001> correspondent aux textures 
préférentielles obtenues lors de la déformation par étirage des métaux à structure cubique à faces centrées. 
 
Figure II.28 : Cartographies d’orientation de 1Ag-Cu400/0,5 obtenues par EBSD. a) coupe transversale analysée selon la 
direction d’étirage et b) coupe longitudinale analysée selon la direction d’étirage (la partie de gauche présente la texture du cuivre 







Les barreaux 1Ag-Cu400/8 et 1Ag-Cu600/8 ont pu être étirés sans rupture sous forme de fils 
fins de diamètre final 0,198 mm. L’étude de la microstructure des fils a mis en évidence 
l’affinement de la microstructure durant le tréfilage à température ambiante. En effet, le barreau 
1Ag-Cu400 (Fig II.29a) présente une valeur de d50 égale à 0,91 µm alors qu’elle est de 0,20 µm 
pour le fil de diamètre 0,5 mm (Fig. II. 29b).  
 
 
Figure II.29 : Comparaison de la taille des grains de cuivre de : a) 1Ag-Cu400/8 et b) 1Ag-Cu400/0,5. 
 
Les fils présentent une texture caractéristique de la déformation par étirage des métaux cfc avec 
deux orientations préférentielles <111> et <001> le long de l’axe de tréfilage (Fig II.30b).  
 
 
Figure II.30 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD, d’une coupe transversale de : 
 a) 1Ag-Cu400/8 et b) 1Ag-Cu400/0,5, analysées selon l’axe de tréfilage. 
88 
II.5-4 Résistivité électrique des fils 
La résistivité électrique à 293 K et 77K de tous les fils composites est présentée sur la Figure II.31 en 
fonction de leur diamètre. Les données, des fils de cuivre pur servant de références, élaborés à partir d’un 
barreau fritté par SPS à 400 °C, sont également présentées.  
 
Figure II.31 : Résistivité électrique en fonction du diamètre des fils a) à 293 K et b) à 77 K pour : 
 Cu400 (), 0,5AgCu400 (), 1Ag-Cu400 (), 5Ag-Cu500 () et 10Ag-Cu500 (). 
 
La résistivité électrique des fils de cuivre pur à 293 K est de 1,84 µΩ.cm pour Cu400/1 et de 1,88 µΩ.cm 
pour Cu400/0,2 à 293 K. L’augmentation de la résistivité électrique avec la diminution du diamètre du fil 
reflète l’affinement de la microstructure. Les joints de grains agissent comme des centres de diffusion pour 
les électrons de conduction. L'augmentation de leur densité durant le tréfilage a pour conséquence une 
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résistivité électrique supérieure pour les fils les plus fins. A 77 K, la résistivité électrique des fils de cuivre 
est comprise entre 0,32 et 0,38 µΩ.cm. Les valeurs de résistivité électrique plus faibles à 77 K qu’à 293 K 
s’expliquent par la diminution des interactions électron-phonon qui deviennent négligeables à basse 
température. Dans le cas des fils composites Ag-Cu, la résistivité des fils augmente avec la teneur en Ag. 
En effet, la résistivité électrique à 77 K, des fils composites de diamètre 0,3 mm est de 0,44 µΩ.cm pour 
0.5Ag-Cu400, de 0,48 µΩ.cm pour 1Ag-Cu400 et de 0,72 µΩ.cm pour 5Ag-Cu500. Cette augmentation de 
résistivité électrique est une conséquence de l’augmentation du nombre d’interfaces Ag/Cu formées lors de 
l’ajout d’argent dans les fils composites. Les interfaces Ag/Cu sont des centres de diffusion pour les 
électrons de conduction. Il est important de noter que 5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500 présentent les mêmes 
valeurs de résistivité électrique et ce, malgré une teneur en argent deux fois supérieure dans le cas de 10Ag-
Cu500. Cette saturation pourrait avoir comme origine l’inhomogénéité de 10Ag-Cu500. Comme présenté 
lors des observations MEB de 10Ag-Cu500, pour une teneur de 10 % vol. Ag, l’argent n’est plus dispersé 
de façon discrète et conduit à la formation d’agglomérat de grains d’argent. Ainsi l’augmentation de la 
teneur en argent de 5 à 10 % vol. ne permet pas la formation de plus d’interfaces Ag-Cu. 
 
II.5-5 Propriétés mécaniques des fils 
II.5-5-1 Microdureté Vickers 
L’évolution de la microdureté Vickers en fonction du diamètre des fils est présentée sur la Figure II.32.  
 
Figure II.32 : Microdureté en fonction du diamètre des fils pour 1Ag-Cu400 (), 5Ag-Cu500 () et 10Ag-Cu500 (). Les 
motifs pleins représentent les mesures de microdureté sur une section transversale du fil et les vides, les mesures sur une section 
longitudinale du fil. La ligne pointillée représente la microdureté du cuivre pur recuit. 
 
Les fils composites présentent une augmentation de la microdureté avec la diminution du diamètre. Le 
fil de diamètre 4 mm possède une microdureté de 130-160 HV0,2. Elle est comprise entre 170 et 220 HV0,2 
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pour le fil de diamètre 1 mm. Les valeurs sont légèrement plus élevées pour les fils de 0,5 mm (180-245 
HV0,2). Ces mesures peuvent mettre en évidence la densification ainsi que l’affinement de la microstructure 
observée au cours de l’étirage. Les valeurs de microdureté semblent plus élevées pour les mesures dans le 
sens transversal que dans le sens longitudinal et pourraient refléter l’anisotropie de la microstructure des 
fils. La microdureté du cuivre pur recuit ayant des grains de dont la taille est comprise entre 10 et 20 µm est 
d’environ 45-50 HV. 
II.5-5-2 Résistance en traction  
Les essais de traction sur les fils de différents diamètres ont été réalisés avec une vitesse de déplacement 
de la traverse fixée à 1 mm.min-1. Les fils sont testés à 293 K et à 77 K. Pendant l'essai de traction, il n'a pas 
été possible de suivre la déformation à l’aide d’un extensomètre. En effet, le diamètre des fils testés est trop 
fin. De plus, lors des essais à 77 K, c’est l’environnement lui-même qui ne le permet pas. La déformation a 
été déterminée à partir du déplacement de la traverse sans aucune correction de la rigidité de la machine de 
traction. Les courbes de contrainte-déformation à 293 K et 77 K des fils de cuivre pur et des fils composites 
Ag-Cu de diamètre 0,5 mm sont représentées sur la Figure II.33. 
 
Figure II.33 : Courbes de contrainte-déformation a) à 293 K et b) à 77 K pour : 
 Cu400/0,5 (─), 0,5Ag-Cu400/0,5  (─), 1Ag-Cu400/0,5  (─) ,5Ag-Cu500/0,5  (─) et 10Ag-Cu500/0,5  (─). 
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Les essais de traction ont permis de déterminer la contrainte à la rupture des différents fils à 293 K (Fig. 
II.34a) et à 77 K (Fig. II.34b). 
 
Figure II.34 : Contrainte à la rupture en fonction du diamètre des fils a) à 293 K et b) à 77 K pour : 
 Cu400 (), 0,5AgCu400 (), 1Ag-Cu400 (), 5Ag-Cu500 () et 10Ag-Cu500 (). 
 
Les valeurs de la contrainte à la rupture des fils de cuivre pur à 293 K et 77 K augmentent lors de la 
diminution du diamètre du fil, ce qui traduit l’affinement de la microstructure. En effet, la contrainte à la 
rupture passe de 646 MPa pour Cu400/1 à 843 MPa pour Cu400/0,2. Pour les fils de Cu pur, il a été démontré 
que le renforcement provient de la propagation des dislocations par un mécanisme de glissement de 
dislocations de type Orowan dans des grains inférieurs à 250 nm [8]. Pour le fil Cu400/0,2, la contrainte à 
la rupture est de 666 MPa à température ambiante (843 MPa à 77 K).  Une contrainte à la rupture plus élevée 
à basse température est due à la mobilité plus faible des dislocations à 77 K. Les fils composites Ag-Cu 
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possèdent des contraintes d’autant plus élevées que la teneur en argent est grande (jusqu’à 5% vol. Ag). A 
77 K, la contrainte à la rupture des fils de diamètre 0.3 mm est, de 1017 MPa pour 0.5Ag-Cu400, de 1109 
MPa pour 1Ag-Cu400 et de 1215 MPa pour 5Ag-Cu500. Ces valeurs sont supérieures aux valeurs obtenues 
par les fils de cuivre pur, reflétant ainsi l’effet du renfort mécanique. Les interfaces Ag/Cu jouent le rôle de 
frein au mouvement des dislocations. Ainsi, l’augmentation du nombre d’interfaces permet un 
accroissement de la valeur de la contrainte à la rupture des fils composites. L’inhomogénéité de la répartition 
de l’argent au sein des fils contenant 10 % vol. Ag. a comme effet la saturation de l’augmentation de la 
contrainte à la rupture lors du passage de 5 à 10% vol. Ag. Les valeurs de contrainte à la rupture de 5Ag-
Cu500 et 10Ag-Cu500 sont dispersées du fait de ruptures fragiles de certains fils lors des essais de tractions. 
 
Connaissant la contribution du cuivre pur (grâce à la référence Cu/400) sur la contrainte à la rupture, il 
est possible par une loi des mélanges de calculer la contribution des microfils d’argent pour les fils Ag-Cu. 
En effet, la contrainte d’un fil composite peut se décomposer comme indiqué par l’équation (II.6). 
 
𝜎𝑈𝑇𝑆 (1−𝑥)𝐴𝑔−𝑥𝐶𝑢 = (1 − 𝑥)𝜎𝑈𝑇𝑆 𝐴𝑔 +  𝑥 𝜎𝑈𝑇𝑆 𝐶𝑢400  
           (II.6) 
 
𝜎𝑈𝑇𝑆 (1−𝑥)𝐴𝑔−𝑥𝐶𝑢 est la contrainte à la rupture mesurée d’un fil composite, 
𝜎𝑈𝑇𝑆 𝐶𝑢400  est la contrainte à la rupture mesurée du fil Cu/400, 
𝜎𝑈𝑇𝑆 𝐴𝑔  est la contrainte calculée apportée par l’argent,  
𝑥 est la teneur volumique en cuivre. 
 
La contribution de chaque composante de l’équation (II.6) est représentée pour, 0.5Ag-Cu400 (Fig. 
II.35a), 1Ag-Cu400 (Fig. II.35b), 5Ag-Cu500 (Fig. II.35c) et 10Ag-Cu500 (Fig. II.35d). Il est ainsi possible 
de déterminer que dans le cas des fils 0.5Ag-Cu400 environ 200 MPa de la contrainte à la rupture des fils 
composites proviennent de l’argent. Pour 1Ag-Cu400, l’argent contribue à hauteur de 250 MPa. Ce sont 
environ 400 MPa de la contrainte à la rupture de 5Ag-Cu500 et 10Ag-Cu500 qui sont dus à la présence de 
l’argent. Ainsi, lorsque la quantité d’argent augmente, la contribution de celui-ci sur la contrainte à la rupture 
des fils composites augmente. Il est proposé de calculer la contrainte maximale des microfils d’Ag (σUTS Ag) 
en divisant la contribution de l’argent par la teneur volumique en argent dans chaque fil. La valeur de σUTS 
Ag des différents fils composites est représentée sur la Figure II.36. 
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Figure II.35 : Contrainte à la rupture en fonction du diamètre des fils pour : a) 0,5AgCu400 (), b) 1Ag-Cu400 (), c)5Ag-
Cu500 () et d) 10Ag-Cu500 (). Contribution de la matrice de cuivre () et contribution calculée des microfils d’argent () 
sur la contrainte à la rupture des fils composites. 
 
Figure II.36 : Contrainte à la rupture calculée de l’argent en fonction du diamètre des fils pour : 0,5AgCu400 (), 1Ag-
Cu400 (), 5Ag-Cu500 () et 10Ag-Cu500 (). Les lignes continues matérialisent les limites théoriques de la contrainte à la 
rupture des whiskers d’argent d’orientation <111> selon les modèles de Frenkel et de Mackenzie. 
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σUTS Ag atteint une valeur de 40000 MPa dans le cas de 0,5Ag-Cu, 28000 MPa pour 1Ag-Cu, 7700 MPa 
pour 5Ag-Cu et 4800 MPa pour 10Ag-Cu. De telles valeurs de contrainte pourraient indiquer que les 
microfils d’argent se comportent comme des whiskers. Comme expliqué dans le chapitre I, les whiskers 
sont des monocristaux de diamètres sub-micrométriques, de longueurs importantes et orientés selon un axe 
cristallographique. La limite d’élasticité théorique de tels monocristaux est comprise entre la limite 
d’élasticité du cristal parfait selon les modèles de Frenkel, 𝜏 ≅ 𝐺
2𝜋
  et de Mackenzie,  𝜏 ≅ 𝐺
30
 où G est le 
module de cisaillement. Le module de cisaillement de l’argent est de 30 GPa. Ainsi, pour l’argent la 
contrainte de cisaillement maximale (τmax) est comprise entre 1000 et 4775 MPa. L’équation (II.7) permet 
de calculer la contrainte maximale (σmax) à partir de la contrainte de cisaillement. 
𝜏𝑚𝑎𝑥 = 𝜎𝑚𝑎𝑥 (cos 𝜃 sin 𝑥)            (II.7) 
 
τmax est la contrainte de cisaillement maximale, 
σmax est la contrainte maximale, 
(cos 𝜃 sin 𝑥) est le facteur de Schmid.  
 
Pour des whiskers d’argent d’orientation <111> (l’orientation majoritaire des fils Ag-Cu), le facteur de 
Schmid est de 0,272. Ainsi, la contrainte maximale des whiskers d’argent est comprise entre 3676 et 17555 
MPa. Ces valeurs théoriques sont en adéquation avec les contraintes de l’argent calculées pour les fils 5Ag-
Cu500 et 10Ag-Cu500 et valideraient donc l’hypothèse que les microfils d’argent auraient un comportement 
de type whiskers. Cependant elles sont très éloignées de la valeur calculée par la loi des mélanges pour les 
fils 0,5Ag-Cu et 1Ag-Cu (respectivement 40000 et 28000 MPa). Cet écart pourrait s’expliquer par la valeur 
du module de cisaillement de l’argent de 30 GPa. En effet, cette valeur ne prend pas en compte la faible 
dimension des microfils d’argent ni leur texturation. Une étude sur l’influence de la taille de nanofils 
d’argent sur leur module de Young (E) montre que la diminution de la taille des nanofils d’argent d’un 
diamètre allant de 150 à 30 nm permettrait une augmentation du module Young de 80 à 160 GPa (Fig. II.37) 
[24]. 
Le module d’Young est lié au module de cisaillement par l’équation (II.8).  
𝐺 =  
𝐸
2(1+𝜈)
            (II.8) 
G est le module de cisaillement, 
E est le module d’Young, 
ν est le coefficient de Poisson.  
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Figure II.37 : Variation du module de Young en fonction du diamètre des nanofils d’argent [24]. 
Un module de Young de 160 GPa permet d’atteindre un module de cisaillement de 61,5 GPa et donc 
d’obtenir une contrainte maximale de l’argent de 38000 MPa. Cette valeur de 38000 MPa se rapproche de 
la valeur de contrainte maximale de 40000 MPa calculée par la loi des mélanges. Afin d’atteindre une telle 
contrainte, les microfils d’argent présents dans les fils composites 0,5Ag-Cu et 1Ag-Cu devraient avoir un 
diamètre de 30 nm. S’ils sont bien présents, ils n’ont pas pu être détectés par les analyses EBSD, dont la 
limite de détection est de 140 nm, du fait de leur trop petite taille. Cependant, la présence de tel microfils 
est très probable. En effet, l’équipe de K. Han a étudié par MET la microstructure de fils d’alliage Cu/Ag 
obtenus par fusion, solidification puis tréfilage et a obervé des fibres d’argent monocristallines pouvant 
atteindre des tailles inférieures à 10 nm [25]. 
II.6 Discussions 
La mesure de la résistivité électrique des fils composites a permis de mettre en évidence l’augmentation 
de la résistivité électrique avec la formation d’interfaces Ag/Cu. La résistivité à 77 K des fils de diamètre 
0,3 mm est de : 
- 0,44 µΩ.cm pour 0.5Ag-Cu400, 
- 0,48 µΩ.cm pour 1Ag-Cu400,  
- 0,72 µΩ.cm pour 5Ag-Cu500 alors qu’elle est seulement de 0,36 µΩ.cm pour Cu. 
 
La contrainte à la rupture à 77 K des fils 0,5Ag-Cu et 1Ag-Cu est comprise entre 804 et 1137 MPa et 
celle des fils 5Ag-Cu et 10Ag-Cu est comprise entre 963 et 1137 MPa. Ces valeurs sont significativement 
plus élevées que celles des fils de cuivre pur (entre 647 et 843 MPa) obtenus par le même procédé 
d’élaboration. La Figure II.38 représente l’effet de l’augmentation de la teneur en argent sur les propriétés 
des fils composites Ag-Cu. 
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Figure II.38 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77K pour les fils de diamètre 0,3 mm pour :  
0,5AgCu400 (), 1Ag-Cu400 (), 5Ag-Cu500 (). 
 
Il a été démontré qu'en utilisant une très petite proportion d'argent (0,5 ou 1 % vol. Ag) sous la forme 
de microfils situés aux joints de grains de cuivre ultrafins et allongés sur plusieurs micromètres dans le sens 
du fil, il est possible d’augmenter la contrainte à la rupture de 35 % par rapport au fil de cuivre pur. 
L’hypothèse a été faite que les microfils d’argent se comportent comme des whiskers. 
 
Le graphique, contrainte à la rupture à 77 K en fonction de la résistivité électrique à 77 K (Fig. II.38) 
permet de mettre en avant le compromis contrainte à la rupture/résistivité électrique des fils composites Ag-
Cu présentés dans ce chapitre ainsi que celui des fils d’alliage Ag/Cu avec des teneurs en Ag allant de 21 à 
25% vol. Ag présentés dans le chapitre I [25, 26]. Les fils contenant 0,5 et 1 % vol. Ag présentent le meilleur 
compromis contrainte à la rupture/résistivité électrique. De plus, ils présentent une contrainte à la rupture 
similaire à celle des fils d’alliage Cu/Ag mais leur résistivité électrique est jusqu’à 42 % plus faible. 
 
Figure II.39 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77K pour différents conducteurs renforcés :  
Cu400 (), 0,5AgCu400 (), 1Ag-Cu400 (), 5Ag-Cu500 () et 10Ag-Cu500 () et Cu/Ag alliage (21 à 25% vol. Ag) () 
[25, 26]. 
97 
Le Tableaux II.VI rapporte la contrainte à la rupture et la résistivité électrique à 293 K et 77 K des 
différents fils présentés dans ce chapitre. 
 
 
Tableau II.VI : Contrainte à la rupture et résistivité électrique à 293 K et 77 K des différents fils présentés dans ce chapitre. 
La présence d’un astérisque indique une rupture fragile du fil lors de l’essai de traction. 








à la rupture 
à 293 K 
(MPa) 
Contrainte 
à la rupture 
à 77 K 
(MPa) 
Cu400 
1,015 1,84 0,32 503 647 
0,807 1,85 0,32 531 672 
0,636 1,86 0,33 548 702 
0,496 1,86 0,34 584 744 
0,403 1,86 0,35 558 772 
0,290 1,87 0,36 639 812 
0,196 1,88 0,38 666 844 
0,5Ag-Cu400 
1,015 1,93 0,41 667 833 
0,798 1,94 0,42 702 878 
0,634 1,95 0,43 729 908 
0,497 1,93 0,43 761 952 
0,390 1,93 0,43 773 965 
0,281 1,91 0,44 816 1017 
0,193 1,91 0,45 868 1085 
1Ag-Cu400 
1,014 1,78 0,38 689 805 
0,806 1,94 0,42 756 924 
0,636 1,97 0,44 795 981 
0,497 1,95 0,45 809 1006 
0,401 2,01 0,47 833 1038 
0,291 2,01 0,49 887 1109 
0,196 2,02 0,51 914 1138 
5Ag-Cu500 
1,013 2,07 0,53 667* 963 
0,806 2,08 0,55 847* 1062 
0,636 2,14 0,59 906 1129 
0,498 2,12 0,60 958 1215 
0,292 2,33 0,72 891* 1215* 
10Ag-Cu500 
1,014 2,05 0,53 773 1004 
0,806 2,06 0,55 831 1044 
0,636 2,11 0,57 825* 1079 
0,497 2,14 0,61 943* 1106 
0,401 2,16 0,64 901* 1114* 





II.7 Conclusion du chapitre II 
Des lots de 14 g de poudre composite Ag-Cu ont été élaborés grâce au mélange d’une poudre 
commerciale de cuivre et à l’ajout de 0,5 à 10 % vol. de microfils d’argent. Les poudres 0,5Ag-Cu et 1Ag-
Cu après avoir été réduite à 160 °C pendant 1h sous H2 ont été frittées par SPS à 400 °C.  Les poudres 5Ag-
Cu et 10Ag-Cu ont été réduites respectivement à 180 et 230 °C avant d’être frittées sous forme de barreaux 
à 500 °C. Le frittage des poudres 0,5 1 et 5 % vol. Ag a conduit à l’obtention d’un barreau composite 
composé de microfils d’argent pur dispersés de façon homogène dans une matrice de cuivre elle aussi pure. 
Il a résulté du frittage de la poudre 10Ag-Cu, l’obtention d’un barreau présentant une dispersion inhomogène 
des microfils d’argent au sein de la matrice de cuivre. Ces barreaux dont la densification est de 94,5 % 
servent de précurseurs pour l’élaboration de fils fins obtenus par tréfilage à température ambiante. Les fils 
mis en forme sans rupture, présentent des grains de cuivre de taille nanométrique et allongés sur plusieurs 
micromètres dans le sens de l’étirage. Les microfils d’argent sont dispersés aux joints de grains du cuivre. 
Les fils présentent une texture caractéristique de la déformation par étirage des métaux cfc avec deux 
orientations préférentielles <111> et <001> le long de l’axe de tréfilage. La contrainte à la rupture des fils 
de cuivre pur élaborés par SPS est de 840 MPa à 77 K celle des fils Ag-Cu atteint 1373 MPa.  Il est montré 
que les fils contenants seulement 0,5 ou 1 % vol. Ag offrent la meilleure combinaison de haute résistance 
(1000 MPa à 77 K) et faible résistivité électrique (0,44 μΩ cm). Elles sont significativement plus faibles 
que celles des fils 5Ag-Cu et 10Ag-Cu (1300 MPa à 77 K). L’hypothèse a été faite que ce renforcement 
mécanique est dû à un comportement de type whiskers des microfils d’argent. De plus, en utilisant une très 
faible proportion d'Ag (0,5 ou 1 % vol.) comme seconde phase (par opposition aux fils d’alliage Cu/Ag qui 
peuvent contenir entre 21 et 24 % vol. Ag), cela évite une augmentation excessive de la résistivité électrique, 
ne reflétant alors que la présence des interfaces Ag/Cu. Ces résultats démontrent l’importance de la mise en 
œuvre d’une voie composite afin d’élaborer des fils possédant une faible résistivité électrique. Cependant, 
il est difficile de comparer ces fils composites Ag-Cu (élaborés par SPS puis tréfilage) aux fils d’alliage 
Cu/Ag (obtenus par fusion/solidification puis tréfilage) tant leurs microstructures sont différentes. C’est 
pourquoi, dans le chapitre suivant, il est proposé d’étudier l’effet de la formation d’un alliage Cu/Ag sur les 
propriétés mécaniques et électriques des fils par rapport à leurs équivalents composites.   
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Ag/Cu sur les propriétés 





Ce chapitre porte sur l’étude de l’effet de la formation d’un alliage Ag/Cu sur les propriétés mécaniques 
et électriques des fils par rapport à leurs équivalents composites. Comme il a été démontré dans le chapitre 
II, un barreau, obtenu après frittage par SPS (400 °C, 25 MPa, 5 min) d’une poudre 1Ag-Cu, présente une 
microstructure composite. Elle est caractérisée par la présence de deux phases, l’une de cuivre pur et l’autre 
d’argent pur. Il est possible d’obtenir une telle microstructure car la solubilité de l’argent dans cuivre est 
inférieure à 0,1 vol. % à 400°C. Cependant, à 600 °C la solubilité de l’argent dans le cuivre atteint 2,4 vol. 
%. Le frittage d’une poudre 1Ag-Cu à 600 °C devrait théoriquement conduire à la formation, totale ou 
partielle, d’un alliage Ag/Cu au sein du barreau. Ainsi, il serait possible de caractériser l’impact de la 
formation d’un alliage Ag/Cu sur les propriétés des fils 1Ag-Cu, si cela ne s’accompagne pas d’un grand 
changement microstructural. Pour cette étude, deux barreaux vont être frittés par SPS à partir d’une même 
poudre composite 1Ag-Cu, qui est celle présentée dans le chapitre II. Ces barreaux précurseurs serviront à 
l’élaboration de fils fins par tréfilage à température ambiante. La microstructure des barreaux et des fils sera 
étudiée par MEB et EBSD et la contrainte à la rupture et la résistivité électrique des fils seront mesurées à 
293 et 77 K. 
III.2 Elaboration des poudres composites Ag-Cu 
La poudre composite 1Ag-Cu a été élaborée selon le protocole explicité dans le chapitre II. Elle est 
composée d’une poudre de cuivre sphérique commerciale (Alfa-Aesar, 99%, 0,5-1,5 μm) et de 1 % vol. de 
microfils d’argent (diamètre 0,2 µm, longueur 30 µm, synthétisés au CIRIMAT). Deux lots de 14 g de 
poudre 1Ag-Cu ont été préparés dans les mêmes conditions expérimentales. La poudre composite a été 
préparée en homogénéisant la quantité appropriée de poudre de Cu dans la suspension de microfils d’Ag 
dans de l'éthanol par sonication. La poudre composite sèche a été obtenue après évaporation de l'éthanol 
dans un évaporateur rotatif (80 ° C). Des images de MEB (Fig. III.1) montrent que la poudre 1Ag-Cu (notée 
1Ag-CuNR) présente une distribution homogène des microfils d’argent au sein des particules de cuivre. Les 
microfils n’ont pas subi de détérioration lors de cette étape de mélange. Il est possible d’observer sur les 
images de MEB que les grains de cuivre sont oxydés en surface (Fig. III.1b). 
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Figure III.1 : Images de MEB de la poudre composite 1Ag-CuNR après l’étape de mélange.  
 
La poudre ainsi obtenue a été chauffée à 160 °C (2,5 ° C/min, maintien de 1 h à 160 °C) sous un flux 
de H2 (15 L/h) pour réduire tout oxyde de cuivre présent à la surface des grains de cuivre. Les images de 
MEB de la poudre composite (Fig. III.2) permettent d’observer des particules de cuivre présentant un aspect 
lisse ce qui reflète la réduction de l’oxyde qui était présent en surface. De plus, la température de 160 °C est 
suffisante pour permettre la formation de cous de frittage entre les particules de cuivre (Fig. III.2b) et ainsi 
obtenir une poudre cohésive pré-frittée, ce qui est favorable au déroulement de l’étape de tréfilage.  
 
Figure III.2 : Images de MEB de la poudre composite 1Ag-CuR après l’étape de réduction sous H2. 
III.3 Barreaux Ag-Cu préparés par SPS 
 
III.3-1 Cycle de frittage 
Les poudres ont été consolidées sous forme de barreaux selon le protocole présenté dans le chapitre II. 
Les consignes en température et en pression utilisées pour le frittage des deux poudres 1Ag-Cu sont 
présentées sur la Figure III.3. Le frittage de ces deux poudres se distingue par la modification d’un seul 
paramètre : la température maximale appliquée. Elle sera de 400 °C ou 600 °C. Ainsi, d’après le diagramme 
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de phase cuivre-argent (Fig. III.4), il est attendu que le frittage de la poudre 1Ag-Cu à 600 °C (1 % vol. Ag 
= 1,17 % mass. Ag) conduise à la formation d’un alliage Cu/Ag. 
 
Figure III.3 : Consignes de température et de pression du traitement SPS. 
 
 
Figure III.4 : Zone riche en cuivre du diagramme de phase argent- cuivre [1]. 
 
III.3-2 Courbe de densification et densité 
Les densités relatives de 1Ag-Cu400/8 et 1Ag-Cu600/8, calculées à partir de mesures faites par la 
méthode d’Archimède, sont respectivement de 93,7 et 92,6 %. Les courbes de densification (Fig. III.5) ont 
été calculées à partir du déplacement enregistré, de la densité relative finale calculée, ainsi que des 
dimensions finales du barreau.  
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Figure III.5 : Courbes de densification et température en fonction du temps de frittage de la poudre pour : 
a) 1Ag-CuR à 400 °C et b) 1Ag-CuR à 600°C. 
 
Les deux poudres présentent un écart de 4 % sur les valeurs de densité relative en cru, traduisant une 
différence de tassement de la poudre et ce malgré le pré-compactage. Comme observé dans le chapitre II, la 
densification des deux poudres commence à une température proche de 160 °C correspondant à la 
température du traitement sous H2 ayant permis le pré-frittage de la poudre 1Ag-CuR. A 400 °C, la densité 
relative de 1Ag-Cu400 est de 81 %. La densification maximale de 93,7 % est atteinte durant le palier de 
température et la mise sous pression à 25 MPa. Dans le cas de 1Ag-Cu600, la densité relative à 400 °C est 
de 83 %. La température plus élevée et le temps de frittage plus long et permettent d’atteindre un palier de 
densification à 90,5 % à partir de 475 °C. De 475 à 600 °C, la densité relative de l’échantillon n’augmente 
pas. Dans le chapitre II, un ralentissement de la densification a déjà été observé à une température similaire 
lors du frittage d’échantillons à 500 °C. Cependant, l’arrêt de la montée en température à 500 °C ne 
permettait pas d’affirmer avec certitude que des températures supérieures à 475 °C n’avaient plus 
d’influence sur la densification. Pour le frittage de la poudre 1Ag-CuR à 600 °C, il est possible de dire que 
la phase de densification due à l’effet de la température prend fin à une température d’environ 475 °C. 
Cependant, la mise sous pression lors du palier de température à 600 °C provoque un gain de densification 
d’environ 2 % permettant d’atteindre la densité relative finale de 92,6 %. 
 
III.3-3 Microstructure et microdureté Vickers des barreaux 
Les sections transversales des barreaux 1Ag-Cu400/8 (Fig. III.6a, III.6b) et 1Ag-Cu600/8 (Fig. III.6c, 
III.6d) ont été observées par MEB en mode électrons rétrodiffusés. De plus, afin de connaitre la distribution 




Figure III.6 : Images de MEB d’une section transversale de : a), b) 1Ag-Cu400/8 et c), d) 1Ag-Cu600/8. 
 
 
Figure III.7 : Cartographies de taille de grains obtenues par EBSD et distributions de la taille des grains de Cu et Ag 
correspondantes pour une section transversale de : a) 1Ag-Cu400/8 et b) 1Ag-Cu600/8. Sur la cartographie, Ag est coloré en 
rouge, Cu est coloré avec une nuance de vert en fonction de la taille des grains, les joints de grains sont colorés en noir, les macles 
thermiques sont colorées en gris et la porosité est représentée par des zones noires. 
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Les images de la coupe transversale de 1Ag-Cu400/8 (Fig. III.6a, III.6b et Fig. III.7a) montrent que les 
microfils d’argent sont dispersés de manière homogène dans la matrice de Cu constituée de grains 
micrométriques isotropes contenant des macles thermiques. La distribution de taille des grains de cuivre 
(d10 = 0,40 µm; d50 = 0,91 µm; d90 = 1,88 µm) et d’argent (d10 = 0,11 µm; d50 = 0,17 µm; d90 = 0,26 µm) 
reflète l’absence de croissance granulaire lors du frittage à 400 °C. Surtout, la présence d’une seconde phase 
d’argent confirme la microstructure composite attendue pour cet échantillon. Dans le cas de 1Ag-Cu600/8, 
les images de la coupe transversale (Fig. III.6c, III.6d et Fig. III.7b) ne permettent pour aucune d’elles 
l’observation des microfils d’argent. L'absence de microfils d’argent en tant que seconde phase reflète la 
dissolution totale de l’argent dans la matrice de cuivre, formant ainsi un alliage Cu/Ag malgré le court temps 
de séjour (5 min) à 600 °C. 1Ag-Cu600/8 se différencie aussi par une légère augmentation de la taille des 
grains de cuivre durant le frittage. En effet, la taille des grains (d10 = 0,58 µm; d50 = 1,72 µm ; d90 = 3,78 
µm) est légèrement supérieure à celle de la poudre de cuivre initiale (d10 = 0,51 µm; d50 = 0,83 µm ; d90 = 
2,66 µm). Cette croissance granulaire du cuivre pendant un frittage SPS à 600 °C a déjà été rapportée [2]. 
Les cartographies d’orientation de 1Ag-Cu400/8 (Fig. III.8a) et 1Ag-Cu600/8 (Fig. III.8b) selon la direction 
DE, ne montrent aucune texturation des barreaux après frittage SPS. 
 
Figure III.8 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD d’une section transversale analysée selon la direction DE pour : a) 
1Ag-Cu400/8 et b) 1Ag-Cu600/8. 
 
La microdureté Vickers de 1Ag-Cu400/8 et de 1Ag-Cu600/8 est respectivement de 119 et 80 HV0,2. Les 
deux barreaux ayant une densité relative équivalente, cet écart pourrait refléter la différence de taille des 
grains : la microdureté est la plus faible pour 1Ag-Cu600/8 qui présente une microstructure à grains plus 
gros. En comparaison, la microdureté du cuivre recuit standard (taille de grains comprise entre 10 et 20 µm) 
est de l’ordre de 45-50 HV [3].  
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Afin de déterminer l’étendue de la solution solide (alliage Cu/Ag) formée lors du frittage à 600 °C, il 
est possible de calculer la longueur de diffusion de l'argent dans le cuivre pendant le traitement SPS. La 
longueur de diffusion (LDiff) a été calculée selon l'équation (III.1) : 
𝐿𝐷𝑖𝑓𝑓 = √𝐷𝐴𝑔→𝐶𝑢 𝑡           (III.1) 
LDiff est la longueur de diffusion de l’argent dans le cuivre, 
DAg→Cu est le coefficient de diffusion de l’argent dans le cuivre, 
t est la durée. 
 
Une valeur de DAg→Cu égale à 1,8 10-12 cm2/s a été utilisée pour le calcul de LDiff. Cette valeur a été 
mesurée à une température de 595 °C [4]. Pour une durée de frittage de 5 min, le calcul de LDiff selon 
l'équation (III.1) permet de déterminer une longueur de diffusion égale à 232 nm pour 1Ag-Cu600/8. Elle 
n’est que de 0,24 nm pour 1Ag-Cu400/8. Ces calculs peuvent confirmer l’hypothèse précédemment 
énoncée. A 400 °C, la dissolution de l’argent dans le cuivre est négligeable et conduit donc à l’élaboration 
d’un barreau composite Ag-Cu composé d’argent pur et de cuivre pur. Lors du frittage à 600 °C, la 
dissolution de l’argent dans le cuivre est suffisante pour conduire à la formation d’un alliage Ag/Cu autour 
de la localisation initiale des microfils d’argent. Ainsi, 1Ag-Cu600/8 est composé de zones Ag/Cu alliées 
dispersées dans une matrice de cuivre pur. Il est possible, afin de calculer la teneur en argent dans l’alliage 
Ag/Cu, de faire l'approximation simple que les microfils d’argent sont des cylindres de diamètre 169 mm 
(ce qui correspond au d50 des grains d’argent observés dans 1Ag-Cu400/8) et qu’ils sont uniformément 
dissous dans un volume de diffusion cylindrique plus grand comme le présente la Figure III.9 Ainsi, le 
rapport du volume d’un microfil sur le volume de diffusion de l’argent permet de calculer une valeur 
approchée de la teneur en argent de l'alliage Ag/Cu qui est d’environ 7 % vol. Ag. Il est donc proposé de 
considérer ces zones comme des microfils d’alliage Ag/Cu avec un diamètre de l'ordre de 630 nm et une 
longueur équivalente à celle des microfils d’argent pur. 
 
Figure III.9 : Schéma : a) d'un microfil d'argent et b) du volume de diffusion de l'argent à 600 °C pendant 5 min. 
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III.4 Elaboration des fils Ag-Cu par tréfilage
III.4-1 Conditions de tréfilage
Les barreaux ont été déformés en suivant le même procédé que dans le chapitre II. Le tréfilage des deux
barreaux a été mené à terme (diamètre final de 0,198 mm) sans aucune rupture. Des échantillons ont été 
prélevés pour des diamètres compris entre 1,023 et 0,198 mm pour la caractérisation microstructurale et 
l’étude des propriétés électriques et mécaniques. 
III.4-2 Microstructure et texture des fils
III.4-2-1 Densité relative des fils de diamètre 4 mm
Les densités relatives de 1Ag-Cu400/4 et 1Ag-Cu600/4, sont respectivement égales à 98,7 et 98,6 %.
Lors de l’étirage, la déformation permet d’éliminer la porosité restante. La densité relative des fils de 
Deux barreaux de 14 g ont été élaborés par SPS à partir d’une même poudre composite 1Ag-
CuR. Le premier barreau a été fritté à 400°C et le second à 600 °C. Ils présentent une densité 
relative de 93 ± 1 %.  
Les investigations par MEB et EBSD ont permis d’observer que : 
- 1Ag-Cu400/8 présente des microfils d’argent dispersés de manière homogène dans la
matrice de Cu. La croissance granulaire est absente à cette température de frittage,
- 1Ag-Cu600/8 ne présente que des grains de cuivre. Ils sont plus gros que la taille de
particule de la poudre de cuivre de 1Ag-CuR, ce qui reflète une légère croissance
granulaire lors du frittage à 600 °C. De plus, la totale dissolution de l’argent a été observée
et ce malgré la faible durée du palier à 600 °C (5 min). Cependant, l’hypothèse est faite
que les zones d’alliage Ag/Cu qui se sont formées se limitent à un volume de diffusion
relativement limité avec un rayon augmenté de 232 nm) autour de la position initiale des
microfils d’argent.
- dans les deux cas, la microstructure des barreaux est formée de grains isotropes
présentant des macles thermiques. Aucune texturation n’est observée dans les barreaux.
Il est possible de dire que, 1Ag-Cu400/8 est un composite Ag-Cu composé d’argent pur et de 
cuivre pur, alors que 1Ag-Cu600/8 est composé de zones Ag/Cu alliées, assimilées à des microfils 
d’alliage Ag/Cu, dispersées dans une matrice de cuivre pur. Ces barreaux vont servir de 
précurseurs pour le tréfilage de fils fins. 
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diamètres inférieurs est probablement plus élevée mais les prélèvements présentent une masse trop faible 
pour des mesures fiables par la méthode d’Archimède. 
III.4-2-2 Microstructure et texture des fils de diamètre 0,5 mm 
Les cartographies de phases, de la section transversale de 1Ag-Cu400/0,5 et de 1Ag-Cu600/0,5, 
obtenues par EBSD sont présentées sur la Figure III.10. 
 
Figure III.10 : Cartographies de taille de grains obtenues par EBSD et distributions de la taille des grains de Cu et Ag 
correspondantes pour une section transversale de : a) 1Ag-Cu400/0,5 et b) 1Ag-Cu600/0,5. Les grains de cuivre sont colorés avec 
une nuance de vert en fonction de la taille des grains et les grains d’argent sont colorés en rouge. Les histogrammes présentent la 
distribution de la taille des grains. 
 
La distribution de la taille des grains de cuivre observée sur les coupes transversales de 1Ag-Cu400/0,5 
(d10 = 0,14 µm; d50 = 0,20 µm; d90 = 0,32 µm ; Fig. III.10a) et 1Ag-Cu600/0,5 (d10 = 0,15 µm; d50 = 0,20 
µm; d90 = 0,34 µm; Fig. III.10a) sont équivalentes bien que le barreau 1Ag-Cu600/8 ait présenté des grains 
plus gros que ceux de 1Ag-Cu400/8. La taille théorique d’une cellule de dislocations pour le cuivre est 
d’environ 0,2 µm. Cette valeur correspond à la taille minimale qu’un grain de cuivre est théoriquement 
capable d’atteindre. La subdivision de ces grains est très difficile en raison d’un stockage limité de 
dislocations [5]. Dans les fils de diamètre 0,5 mm, la majeure partie des grains de cuivre ont ou sont proches 
de cette taille limite. Comme dans le cas des barreaux, des microfils d’argent sont observés pour 1Ag-
Cu400/0,5 (Fig. III.10a) et se trouvent aux joints de grain du cuivre, avec une distribution de taille étroite 
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(d10 = 0,14 µm; d50 = 0,17 µm; d90 = 0,21 µm ; Fig. III.10a). Ils ne sont pas observés pour 1Ag-Cu600/0,5 
(Fig. III.10b).  
Les cartographies d’orientation des sections transverses selon la direction DE de 1Ag-Cu400/0,5 (Fig. 
III.11a) et 1Ag-Cu600/0,5 (Fig. III.11b) mettent en évidence que le cuivre et l’argent possèdent deux 
orientations principales suivant l’axe de tréfilage : <111> et <001>. Ce sont les textures préférentielles 
obtenues lors de la déformation par étirage des métaux à structure cubique à faces centrées. Une analyse des 
proportions de chaque orientation sur 1Ag-Cu400/0,5 a montré que les orientations <111> et <001> 
représentent respectivement 79,5 et 16,5 % de la surface de l’image. 
 
Figure III.11 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD d’une section transversale analysée selon DE pour : a) 1Ag-
Cu400/0,5 et b) 1Ag-Cu600/0,5. 
III.4-2-3 Microstructure et texture des fils de diamètre 0,3 mm. 
Les cartographies de phases des sections transversales de 1Ag-Cu400/0,3 et de 1Ag-Cu600/0,3, 
obtenues par EBSD, sont présentées sur la Figures III.12. La distribution de taille des grains de cuivre est 
identique pour 1Ag-Cu400/0,3 (d10 = 0,14 µm; d50 = 0,19 µm; d90 = 0,31 µm; Fig. III.12a) et 1Ag-Cu600/0,3 
(d10 = 0,14 µm; d50 = 0,20 µm; d90 = 0,34 µm; Fig. III.12a). De plus, la distribution de la taille de grains des 
fils de diamètre 0,3 mm est équivalente à celle observée pour les fils de diamètre 0,5 mm, indiquant ainsi la 




Figure III.12 : Cartographies de taille de grains obtenues par EBSD et distributions de la taille des grains de Cu et Ag 
correspondantes pour une section transversale de : a) 1Ag-Cu400/0,3 et b) 1Ag-Cu600/0,3. Les grains de cuivre sont colorés en 
vert et les grains d’argent sont colorés en rouge, les zones non indexées sont colorées en noir. 
 
Les cartographies d’orientation selon la direction DE des sections transverses de 1Ag-Cu400/0,3 et 
1Ag-Cu600/0,3 sont représentées sur la figure III.13.  
 
Figure III.13 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD d’une section transversale analysée selon DE pour : a) 1Ag-
Cu400/0,3 et 1Ag-Cu600/0,3.  
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Les fils 1Ag-Cu400/0,3 (Fig. III.13a) et 1Ag-Cu500/0,3 (Fig. III.13b) possèdent deux orientations 
principales suivant l’axe de tréfilage : <111> et <001>. Elles représentent respectivement 85,4 et 11,2 % de 
la surface de la carte de 1Ag-Cu400/0,3. Cette analyse des proportions d’orientations <111> et <001> met 
en avant le renforcement de l’orientation <111> au détriment de <001> lorsque le taux de déformation 
augmente. 
III.4-3 Discussion sur la plasticité des fils
Les analyses EBSD à différentes étapes du tréfilage ont permis de suivre l’évolution de la taille des
grains de cuivre. Les cartographies en contraste de bandes des sections transversales de 1Ag-Cu400/8, 1Ag-
Cu400/0,5 et 1Ag-Cu400/0,3 sont présentées sur les figures III.14. 
Figure III.14 : Cartographies en contraste de bandes obtenues par EBSD d’une section transversale de : 
a) 1Ag-Cu400/8, b) 1Ag-Cu400/0,5 et c) 1Ag-Cu400/0,3.
 Il a été observé que le barreau 1Ag-Cu400/8 (Fig. III.14a) présente une valeur de d50 égale à 0,91 µm. 
Elle est de 0,20 µm pour les fils 1Ag-Cu400/0,5 (Fig. III.14b).  Après diminution du diamètre du fil jusqu’à 
0,3 mm (Fig. III.14b) la valeur de d50 est aussi égale à 0,2 µm. Pour les diamètres de fils les plus fins, une 
majeure partie des grains ont atteint leur taille minimale (soit environ 0,2 µm) et seuls les plus gros grains 
ont donc encore la possibilité de se déformer jusqu’à atteindre la taille d’une cellule de dislocations. Comme 
a expliqué V. Vidal lors de sa thèse [5], la nano-structuration augmente la quantité de surface de joints et 
d’interfaces. Les incompatibilités de déformation sont particulièrement importantes au niveau de ces joints 
et interfaces. Si l'accommodation de ces incompatibilités de déformation ne peut se réaliser par 
plastification, la libération de l’énergie stockée ne pourra se faire que par la fissuration puis la rupture des 
fils. Pour 1Ag-Cu400/0,3, seulement 10 % des grains de cuivre ont une taille supérieure à 0,31 µm. Ainsi, 
il est possible de penser que les fils sont proches de leur limite de déformabilité. Pour rappel, le taux de 





𝐴0 est la section initiale,
𝐴𝑓 est la section finale.
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Un taux de déformation vraie de 7,4 correspond à la déformation d’un barreau de diamètre 8 mm 
transformé par tréfilage en un fil de diamètre 0,2 mm. Pour un barreau composé de grains de cuivre dont la 
taille est de 1 µm il ne semble pas envisageable d’appliquer un taux de déformation beaucoup plus élevé 
que celui déjà utilisé sans risquer des ruptures lors du tréfilage. 
III.4-4 Propriétés mécaniques des fils
III.4-4-1 Microdureté Vickers
L’évolution de la microdureté Vickers en fonction du diamètre des fils est présentée sur la Figure III.15.
Figure III.15 : Microdureté en fonction du diamètre des fils pour : 1Ag-Cu400 () et 1Ag-Cu600 (). Les symboles pleins 
représentent les mesures de microdureté sur une section transversale du fil et les symboles vides, des mesures sur une section 
longitudinale du fil. 
Le fil 1Ag-Cu400/4 possède une microdureté de 130 HV0,2. 1Ag-Cu400/1 et 1Ag-Cu600/1 ont une 
microdureté similaire comprise entre 170 et 190 HV0,2. Les valeurs sont légèrement plus élevées pour les 
fils de 0,5 mm (180-230 HV0,2). L’augmentation de la microdureté Vickers au cours du tréfilage peut refléter 
l’augmentation de la densification ainsi que l’affinement de la microstructure précédemment observé. 
III.4-4-2 Résistance en traction
Les essais de traction sur les fils de différents diamètres ont été réalisés avec une vitesse de déplacement
de la traverse fixée à 1 mm.min-1. Les fils sont testés à température ambiante 293 K et à 77 K. Les courbes 
de contrainte-déformation de 1Ag-Cu400/0,5 et 1Ag-Cu600/0,5 sont représentées sur la Figure III.16. 
Pendant un essai de traction, il n'est pas possible de suivre la déformation à l’aide d’un extensomètre car le 
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diamètre des fils testés est trop fin. De plus, lors des essais à 77 K, l’environnement lui-même ne le permet 
pas. Ainsi, la déformation a été déterminée à partir du déplacement de la traverse sans aucune correction de 
la rigidité de la machine de traction. De ce fait, il est difficile de discuter et de comparer les courbes de 
contrainte-déformation en terme d’allongement. 
 
 








La contrainte à la rupture des fils 1Ag-Cu400, 1Ag-Cu600 et Cu/400 à 293 K et 77 K est présentée sur 
la Figure III.17.  
 
Figure III.17 : Contrainte à la rupture en fonction du diamètre des fils a) à 293 K et b) à 77 K pour :  
Cu400 (), 1Ag-Cu400 () et 1Ag-Cu600 (). 
 
La contrainte à la rupture des fils 1Ag-Cu est comprise entre 688 et 915 MPa à 293 K (Fig. III.17a) et 
entre 804 et 1137 MPa à 77 K (Fig. III.17b). Ces valeurs sont supérieures aux valeurs obtenues pour les fils 
de cuivre pur (entre 502 et 666 MPa à 293 K et entre 646 et 843 MPa à 77 K). La contrainte à la rupture 
augmente lorsque le diamètre des fils est plus faible, grâce à l’affinement de la microstructure et à 
l’augmentation de la densité de joints de grains qui en découle. La mobilité plus faible des dislocations à 77 
K permet d’augmenter la contrainte à la rupture d’environ 25 % par rapport aux fils testés à 293 K. La 
contrainte à la rupture des fils 1Ag-Cu400 et 1Ag-Cu600 est supérieure à celle des fils de cuivre pur reflétant 
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ainsi l’effet du renforcement mécanique dû à la présence de 1% vol. d’argent, même si la nature du renfort 
est différente. Le renforcement des fils 1Ag-Cu400 est dû à la présence des microfils d’argent pur alors que 
le renforcement des fils 1Ag-Cu600 provient de microfils d’alliage Ag/Cu. Dans le cas de 1Ag-Cu/400, 
l’hypothèse a été faite dans le chapitre II que les microfils d’argent ont un comportement de type whiskers. 
Il est possible de faire l’hypothèse, qu’à l’instar des microfils d’argent pur, les microfils d'alliage Cu/Ag de 
diamètre initial 630 nm se sont affinés, allongés et orientés dans le sens de l'étirage pendant le tréfilage. Il 
est possible de faire la seconde hypothèse que les microfils d’argent pur et d’alliage Cu/Ag présents dans 
les fils fins sont de taille très similaire (d50 = 0,17 µm). Ainsi, ils pourraient eux aussi présenter un 
comportement de type whiskers. Le renforcement mécanique de 1Ag-Cu600 proviendrait alors de la 
présence de whiskers de solution solide Cu/Ag riche en cuivre. Il a été possible de trouver une seule 
référence à des whiskers d’alliage eutectique Cu/Ag dans la bibliographie [6]. Cependant, la source n’est 
que peu complète et indique seulement que ce type de whiskers présente un tiers de la résistance mécanique 
d’un whisker de cuivre pur. Des whiskers de cuivre orientés selon la direction <111> possèdent une limite 
d'élasticité théorique comprise entre 5,5 GPa et 26,3 GPa [5]. Une étude plus poussée de l’échantillon 1Ag-
Cu600 serait nécessaire afin de pouvoir valider une telle hypothèse. L’effet de renforcement semble donc 
majoritairement lié à la présence d’une seconde phase nanométrique 1D dispersée de façon homogène dans 
la matrice de cuivre nanométrique plutôt qu’à sa composition.  
 
III.4-5 Résistivité électrique des fils 
La résistivité électrique à 293 K et 77 K de tous les échantillons est présentée sur la Figure III.18. elle 
est comprise entre 1,84 et 1,88 µΩ.cm pour les fils Cu400, 1,93 et 2,02 µΩ.cm pour les fils 1Ag-Cu400 et 
1,99 et 2,15 µΩ.cm pour les fils 1Ag-Cu600 à 293 K (Fig. III.18a). Pour tous les échantillons, la résistivité 
électrique augmente lorsque le diamètre des fils diminue. Cette observation s’explique par l'augmentation 
de la densité des joints de grains, qui agissent comme des centres de diffusion pour les électrons de 
conduction, lors de l’affinement de la microstructure. La résistivité électrique à 77 K (Fig. III.18b) est 
comprise entre 0,32 et 0,38 µΩ.cm pour les fils Cu400, entre 0,38 et 0,51 µΩ.cm pour les fils 1Ag-Cu400 
et entre 0,47 et 0,56 µΩ.cm pour les fils 1Ag-Cu600. Elle est inférieure à celle mesurée à 293 K car les 
interactions électron-phonon sont négligeables à basse température. L’augmentation de la résistivité 
électrique entre les fils 1Ag-Cu400 et 1Ag-Cu600 reflète l’effet néfaste de la dissolution de l’argent 
conduisant à la formation d’un alliage Ag/Cu lors de l’étape de frittage SPS. A 293 K, la résistivité électrique 
plus élevée des fils 1Ag-Cu600 par rapport à celle des fils de cuivre pur traduit la présence de 1% vol. Ag 
en solution solide dans le cuivre. L’augmentation de la résistivité mesurée est comprise entre 0,12 et 0,28 
µΩ.cm. Pour un alliage uniforme, la présence d'argent en solution solide dans le cuivre conduit à une 
augmentation théorique de la résistivité électrique (à 293 K) comprise entre 0,234 µΩ.cm/vol.% Ag [7] et 
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0,415 µΩ.cm/vol.% Ag [2]. La présence d’alliage Ag/Cu dans 1Ag-Cu600 entraine une augmentation de la 
résistivité moins importante que celle prévue pour un alliage uniforme et confirmerait qu’une partie du 
volume des fils 1Ag-Cu600 est toujours composé de cuivre pur. Cependant, la formation de cette alliage 
Ag/Cu, bien que spatialement limité, a provoqué une augmentation significative de la résistivité électrique 
(0,56 µΩ.cm à 77 K) par rapport aux fils composites (0,49 µΩ.cm à 77 K). 
 
Figure III.18 : Résistivité électrique en fonction du diamètre des fils a) à 293 K et b) à 77 K pour :  






En plus des fils 1Ag-Cu présentés dans ce chapitre, la Figure III.19 rappelle les propriétés de fils 
d’alliage Ag/Cu (21 à 25 % vol. Ag) présentés dans le Chapitre I [8-10]. 
 
Figure III.19 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77K pour différents conducteurs renforcés : Cu400 
(), 1Ag-Cu400 () et 1Ag-Cu600 () et Cu/Ag alliage (21-25 % vol. Ag) () [8-10]. 
 
La mesure de la contrainte à la rupture des fils 1Ag-Cu400 et 1Ag-Cu600 a permis de mettre en évidence 
que la nature de la seconde phase ne semble pas avoir d’impact sur le renforcement des fils 1Ag-Cu. En 
effet, quelle que soit la nature du renfort (microfil d’argent pur ou d’alliage Cu/Ag), la contrainte à la rupture 
des fils 1Ag-Cu à 77 K est comprise entre 805 et 1138 MPa. Ces valeurs sont significativement plus élevées 
que celles des fils de cuivre pur (entre 647 et 844 MPa) obtenus par le même procédé d’élaboration et ce, 
alors que seulement 1% vol. d’argent est utilisé. L’hypothèse a été faite que les microfils d’argent pur ou 
d’alliage Cu/Ag se comportent comme des whiskers. Cependant, la dissolution de l’argent qui conduit à la 
formation d’un alliage Ag/Cu localisé lors du frittage à 600 °C dégrade la résistivité électrique de façon non 
négligeable. En effet, la résistivité électrique de 1Ag-Cu400 est 10 % inférieure à celle de 1Ag-Cu600 et est 







Le tableau III.I rapporte la contrainte à la rupture et la résistivité électrique à 293 K et 77 K des différents 
fils présentés dans ce chapitre. 
 
Tableau III.I: Contrainte à la rupture et résistivité électrique à 293 K et 77 K de Cu400. Les astérisques indiquent une 












la rupture à 
293 K (MPa) 
Contrainte à 
la rupture à 
77 K (MPa) 
Cu400 
1,015 1,84 0,32 503 647 
0,807 1,85 0,32 531 672 
0,636 1,86 0,33 548 702 
0,496 1,86 0,34 584 744 
0,403 1,86 0,35 558 772 
0,290 1,87 0,36 639 812 
0,196 1,88 0,38 666 844 
1Ag-Cu400 
1,014 1,78 0,38 689 805 
0,806 1,94 0,42 756 924 
0,636 1,97 0,44 795 981 
0,497 1,95 0,45 809 1006 
0,401 2,01 0,47 833 1038 
0,291 2,01 0,49 887 1109 
0,196 2,02 0,51 914 1138 
1Ag-Cu600 
1,013 1,99 0,47 680 850 
0,806 1,99 0,48 732 896 
0,636 2,03 0,50 770 938 
0,498 1,98 0,49 800* 983 
0,405 2,07 0,53 807 1018 
0,292 2,15 0,56 848* 1064* 
 
III.6 Conclusion du chapitre III 
Deux lots de 14 g de poudre composite Ag-Cu ont été élaborés grâce au mélange d’une poudre 
commerciale de cuivre et à l’ajout de 1% vol. Ag. La poudre 1Ag-Cu après avoir été réduite à 160 °C 
pendant 1h sous H2 a été frittée par SPS à 400 °C ou à 600 °C. Le frittage à 400 °C conduit à l’obtention 
d’un barreau composite composé de microfils d’argent pur dispersés dans une matrice de cuivre, elle aussi 
pure, tandis que le frittage à 600 °C permet la dissolution de l’argent dans le cuivre. Ce second barreau se 
différencie par la formation de microfils d’alliage Cu/Ag dont la teneur en argent est de 7 % vol Ag. Ces 
deux barreaux dont la densification est de 93 % ont servi de précurseurs pour l’élaboration de fils fins par 
tréfilage. Les fils obtenus sans rupture présentent des grains de cuivre dont le diamètre est d’environ 0,2 µm 
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et sont allongés sur plusieurs micromètres dans le sens de l’étirage. Pour 1Ag-Cu400 des microfils d’argent 
pur de taille nanométrique sont dispersés aux joints de grains du cuivre. Bien qu’ils n’aient pas été observés, 
l’hypothèse est faite que des microfils d’alliage Ag/Cu de taille équivalente à ceux d’argent sont dispersés 
au sein de 1Ag-Cu600. L’étude microstructurale des fils les plus fins a mis en évidence qu’ils sont en 
majeure partie composés de grains de cuivre ayant atteint la taille d’une cellule de dislocations et pourrait 
indiquer que ces fils sont proches de leur limite de plasticité. Il est possible d’émettre un doute sur la capacité 
d’un barreau composé de grain de taille 1µm à être tréfilé sans rupture si le taux de déformation vraie était 
très supérieur à 7. Les fils présentent une texture caractéristique de la déformation par étirage des métaux 
cfc avec deux orientations préférentielles <111> et <001> le long de l’axe de tréfilage. Les fils 1Ag-Cu 
possèdent des valeurs de contraintes à la rupture similaires (1100 MPa à 77 K). Elles sont significativement 
plus élevées que celles des fils de cuivre pur (840 MPa à 77 K). Cette observation reflète ainsi le 
renforcement équivalent dû à la présence des microfils d’argent pur et des microfils d’alliage Cu/Ag. Bien 
que la nature de la seconde phase n’ait pas d’influence sur les propriétés mécaniques, la dissolution de 
l’argent qui conduit à la formation des microfils d’alliage Cu/Ag dans 1Ag-Cu600 dégrade de façon 
significative la résistivité électrique (0.56 µΩ.cm à 77 K) comparativement au fil 1Ag-Cu400 (0.49 µΩ.cm 
à 77 K). Ceci confirme l’importance de la mise en œuvre d’une voie composite mise en avant lors de l’étude 
de l’état de l’art des conducteurs renforcés ayant une application en champs magnétiques intenses. De plus 
cette étude démontre l’importance d’un choix précis des paramètres SPS lors de l’élaboration de matériaux 
frittés afin d’optimiser leurs propriétés.  
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Fils composites Ag-Cu 





Une granulométrie de cuivre bimodale est bénéfique pour les propriétés mécaniques de fils de cuivre et 
des fils composites NTC-Cu comparativement à des fils dont le cuivre est à granulométrie monomodale [1-
3]. C. Arnaud, lors de ses travaux, a schématisé la déformation d’un barreau composite NTC-Cu composé 
de grains de cuivre dont la taille est de 1 µm (Fig. IV.1a) et celle d’un barreau présentant une distribution 
bimodale de grains de cuivre (1 et 4 µm) (Fig. IV.1b) [2].  
 
Figure IV.1 : Schéma représentant l’évolution de la taille des grains de cuivre lors de l’étirage d’un barreau NTC-Cu dont la 
distribution de la taille des grains est a) monomodale et b) bimodale [2]. Les traits rouges représentent les NTC. 
 
Si la déformation du fil et des grains le constituant est considérée comme homothétique et que le volume 
du fil reste constant, les grains de taille 1 µm qui composent le barreau (diamètre 8 mm) atteindront la taille 
d’une cellule de dislocations (0,2 µm dans le cas du cuivre) lorsque le fil aura atteint un diamètre de 1,6 
mm. Un fil de même diamètre (1,6 mm) mais issu du tréfilage d’un barreau composé de deux populations 
de grains (1 µm et 4 µm) présenterait quant à lui des grains de taille 0,2 et 0,8 µm. Il faut déformer le fil 
jusqu’à un diamètre de 0,64 mm pour que tous les grains atteignent une taille de 0,2 µm. 
 
 La contrainte à la rupture à 77 K en fonction du diamètre de ces fils composites NTC-Cu est représentée 
sur la Figure IV.2.La contrainte la rupture des fils issus du barreau à granulométrie monomodale augmente 
de façon linaire lorsque le diamètre des fils diminue. Elle est d’environ 625 MPa pour le fil de diamètre 1 
mm et atteint environ 760 MPa pour le fil le plus fin (0,2 mm). Pour les fils dont la distribution des grains 
de cuivre est bimodale, l’augmentation de la contrainte à la rupture est aussi linéaire. Mais, elle présente 
une pente plus accentuée. Elle varie de 560 à 875 MPa. Pour les fils dont le diamètre est supérieur à 0,64 
128 
mm, le meilleur renforcement est offert par les fils à granulométrie monomodale. Lorsque le diamètre des 
fils est inférieur à 0,64, la tendance s’inverse et les fils à granulométrie bimodale présentent les contraintes 
à la rupture les plus élevées. Comme l’indique la Figure IV.1b, pour les fils bimodaux, le diamètre de 0,64 
mm correspond au diamètre pour lequel les grains les plus gros atteignent la taille d’une cellule de 
dislocations. C’est à partir de ce diamètre que tous les grains du fil deviennent assez fins (0,2 µm soit la 
taille d’une cellule de dislocations) pour contribuer de façon maximale au durcissement. Pour les fils de 
diamètre 0,2 mm, il est possible d’augmenter la contrainte à la rupture d’environ 14 % grâce à la distribution 
bimodale de la taille des grains de cuivre comparativement à une matrice à distribution monomodale. La 
résistivité électrique à 77 K de ces fils est représentée sur la Figure IV.2b. Elle est comprise entre 0,32 et 
0,41 µΩ.cm quelle que soit la granulométrie des fils composites. Ainsi, pour des fils de diamètre inférieure 
à 0,64 mm obtenus par le tréfilage d’un barreau composé de grains de 1 et 4 µm, il est possible d’obtenir un 
gain de contrainte à la rupture sans perte de résistivité électrique comparativement aux fils issus de la 
déformation d’un barreau présentant seulement des grains de 1 µm.  
 
Figure IV.2 : a) contrainte à la rupture et b) résistivité électrique à 77K en fonction du diamètre des fils NTC-Cu dont la 
matrice de cuivre est à granulométrie monomodale (▲) et bimodale () [3]. 
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Une étude tend à démontrer qu’une interface entre une zone nano-cristalline et une zone composée de 
grains micrométriques permettrait de renforcer mécaniquement des micro-piliers de cuivre (Fig IV.3) [4]. 
C’est le stockage d’une grande densité de dislocations le long de cette interface qui serait à l’origine du 
renforcement. Dans des fils, la présence de grains micrométriques dispersés dans des grains nanométriques 
en plus d’être bénéfique pour les propriétés mécaniques devrait permettre de réduire leur résistivité 
électrique. 
 
Figure IV.3 : Resistance en compression en fonction de la microstructure des différents micro-piliers de cuivre [4] 
 
Tout semble indiquer l’intérêt de préparer des fils composites Ag-Cu dont la matrice de cuivre présente 
une distribution bimodale et avec une teneur en argent de 1% vol afin d’améliorer le compromis contrainte 
à la rupture / résistivité électrique. Il est donc proposé d’élaborer des fils dont la granulométrie de la matrice 
de cuivre est bimodale. Il semble intéressant que les fils composites Ag-Cu (de diamètre compris entre 1 et 
0,2 mm) possèdent des grains micrométriques dispersés au sein des grains nanométriques. Pour ce faire, la 
poudre composite devra contenir des particules de grande dimension (environ 20 µm) et d’autres dont la 
taille est de 1 µm. Il est difficile de trouver une version commerciale d’une telle poudre. Il est donc proposé 
d’introduire les particules de taille 20 µm au sein de la poudre commerciale micrométrique utilisée jusqu’à 
présent. 
IV.2 Elaboration des poudres composites Ag-Cu 
Les poudres de cuivre bimodales homogènes ont préalablement été préparées. Un second mélange (en 





IV.2-1 Les poudres de cuivre 
Afin d’élaborer la poudre de cuivre bimodale, deux poudres de cuivre sphérique ont été mélangées : une 
poudre de taille 1 µm et une seconde de taille 20 µm. La première poudre de cuivre utilisée est une poudre 
micrométrique sphérique commerciale (Alfa Aesar). La quantité de poudre micrométrique sphérique du lot 
ayant servi à la préparation des barreaux présentés dans les chapitres II et III était insuffisante pour préparer 
les barreaux présentés dans ce chapitre. Un second lot de la même référence a donc été commandé au même 
fournisseur. L’annexe B compare ces deux lots. Il découle de cette comparaison que les deux lots sont très 
similaires et il n’est pas nécessaire de prendre en compte ce changement de lot dans la comparaison des 
propriétés des fils. L’observation de cette poudre par MEB permet de confirmer la morphologie sphérique 
des particules de cuivre (Fig. IV.4). La taille des particules est majoritairement comprise entre 0,5 et 1,5 
µm. Quelques particules dont le diamètre excède 6 µm sont observables. La seconde poudre est une poudre 
de cuivre Cu-c2 (la pureté est au minimum de 99,95 %). Elle est atomisée par l’équipe de C. Verdy au 
Laboratoire d’Etudes et de Recherches sur les Matériaux, les Procédés et les Surfaces (LERMPS) à 
Sévenans. La taille des particules est comprise entre 5 et 50 µm (Fig. IV.4). La distribution de la taille des 
particules des deux poudres est rapportée dans le Tableau IV.I. Les différents éléments présents en solution 
solide dans le cuivre et leur teneur sont reportés dans le Tableau IV.II. 
 
Figure IV.4 : Images de MEB de la poudre de cuivre a) commerciale provenant d’Alfa Aesar et b) et c) Cu-c2 atomisée par 
le LERMPS. 
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Tableau IV.I : Caractéristiques morphologiques des poudres de cuivre d’Alfa Aesar et du LERMPS. 







Alfa Aesar Sphérique 0,58 1,03  3,14  
LERMPS Sphérique 5,36  19,42 42,53 
 
Tableau IV.II : Impuretés présentes dans la poudre de cuivre d’Alfa Aesar et du LERMPS. 





















Alfa Aesar < 20 20 < 20 < 20 < 20 < 20 < 20 20 < 20 - - 
LERMPS 90 - 17 < 5 < 5 - < 5 7 - 53 10 
 




IV.2-2 Le mélange de la poudres composites 
Les deux poudres de cuivre sont d’abord mélangées entre elles afin d’obtenir une poudre de cuivre 
bimodale homogène. Deux mélanges de 15 g de poudres ont été préparés. Le premier, comprend 75 % vol. 
de poudre Cu1µm et 25 % vol. de poudre Cu20µm. Le second, est un mélange d’un volume équivalent (50/50) 
de chacune des poudres de cuivre. Le mélange est effectué en introduisant dans un mélangeur 
tridimensionnel TURBULA les quantités adéquates de poudres ainsi que des billes en alumine. Trois billes 
de 5 g ont été utilisées. L’agitation est maintenue pendant 2 heures. La Figure IV.5 représente deux images 
de MEB de la poudre Cu75/25 après le mélange au TURBULA. Les particules de cuivre ne semblent pas avoir 
été déformées par le mélange, de plus les particules de Cu20µm sont réparties au sein des particules de Cu1µm. 
Ce chapitre adopte une nouvelle notation : 
1Ag-Cu75/25450/8 
1 : pourcentage volumique de microfils d’argent, 
75/25 : matrice de cuivre composée de : 
- 75 % vol. de particules de cuivre provenant de la poudre Cu1µm, 
- 25 % vol. de particules de cuivre provenant de la poudre Cu20µm, 
450 : température de frittage SPS, 
8 : diamètre de l’échantillon. 
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Figure IV.5 : Images de MEB de la poudre Cu75/25 après l’étape de mélange au TURBULA. 
 
Les poudres composites 1Ag-Cu ont été élaborées selon le protocole présenté dans les chapitres 
précédents. Elles ont été préparées en ajoutant la quantité appropriée de poudre de cuivre bimodale dans une 
suspension de microfils d’argent (diamètre 0,2 µm, longueur 30 µm). Le mélange est fait en suspension 
dans de l'éthanol et sous agitation à aide d’une sonde à ultrasons. L'éthanol est éliminé grâce à un évaporateur 
rotatif (80 °C). Les images de MEB des poudres 1Ag-Cu75/25NR et 1Ag-Cu50/50NR après l’étape de mélange 
sont présentées dans la Figure IV.6  
 




Les microfils d’argent semblent répartis de façon homogène au sein des grains les plus fins. De plus, ils 
sont observables à la surface des gros grains et n’ont pas subi de détériorations. Seuls les grains de cuivre 
provenant de Cu1µm semblent oxydés en surface (Fig. IV.6b et IV.6d). La poudre atomisée par le LERMPS 
est stockée sous vide après son élaboration afin d’éviter toute oxydation. La poudre ayant été utilisée dès 
l’ouverture de l’emballage, elle n’a pas eu le temps de s’oxyder et pourrait donc expliquer que les grains les 
plus gros ne présentent pas d’oxydation de surface. Afin de réduire tout oxyde de cuivre présent à la surface 
des grains, les poudres ont été chauffées à 230 °C (2,5 °C.min-1, maintien à 230 °C, 1 h) sous un flux de H2 
(15 L/h). Bien qu’il ait été déterminé dans le chapitre II qu’une température de 160 °C était suffisante pour 
réduire les oxydes de cuivre, il a été nécessaire d’élever la température à 230 °C afin d’obtenir une poudre 
pré-frittée cohésive. Les clichés de MEB des poudres composites 1Ag-Cu75/25R et 1Ag-Cu50/50R sont 
présentés sur la Figure IV.7 
 
Figure IV.7 : Images de MEB des poudres composites après l’étape de mélange pour a), b) 1Ag-Cu50/50R et c), d) 1Ag-
Cu75/25R. 
 
 Les particules de cuivre présentent une surface lisse ce qui traduit l’élimination de l’oxyde de surface. 
La température de 230 °C a permis la formation de cous de frittage entre les grains ce qui est à l’origine de 
l’aspect cohésif de la poudre. Cependant l’augmentation de la température de réduction a eu comme 




IV.3 Barreaux Ag-Cu préparés par SPS 
 
IV.3-1 Cycle de frittage 
Comme il a été démontré dans les précédents chapitres, afin de préserver les propriétés électriques, il 
est nécessaire de fritter les poudres composites Ag-Cu à la température la plus basse possible afin 
d’empêcher la formation d’un alliage Ag/Cu. Dans le chapitre II, le frittage d’une poudre 1Ag-Cu100/00 à 400 
°C et avec une pression de 25 MPa a permis l’obtention d’un barreau de diamètre 8 mm dense à 95 %. Ce 
barreau a pu être tréfilé sans rupture jusqu’à un diamètre final de 0,2 mm. Cependant, ce protocole n’a pas 
permis d’atteindre une densification suffisante pour permettre le tréfilage sans rupture d’un barreau 1Ag-
Cu75/25400/8. Le cycle SPS a donc été adapté (Fig. IV.8). Il se compose d’un pré-chargement de 25 MPa, 
l’échantillon est ensuite chauffé jusqu’à 450°C avec une rampe de 25 °C/min puis un palier est appliqué 
pendant 5 min. La montée en pression se fait pendant la première minute du palier en température et la 
pression est maintenue à 30 MPa pendant les 4 minutes restantes. Elle est ensuite progressivement relâchée 
durant le refroidissement. La pression appliquée pendant la montée en température est de 5 MPa afin d’éviter 
un mauvais contact entre les électrodes, les pistons, les galets et l’échantillon qui entrainerait une mauvaise 
régulation de la température. La nécessité d’augmenter la température de frittage lorsque la taille moyenne 
des grains de cuivre augmente est en accord avec l’état de l’art du frittage par SPS du cuivre (Chap. II, IV-
2-1) [1, 5, 6]. 
 
Figure IV.8 : Consignes de température et de pression du traitement SPS. 
 
IV.3-2 Courbe de densification et densité relative 
La densité des barreaux a été évaluée par la méthode d’Archimède. La densité relative de 1Ag-
Cu75/25450/8 et 1Ag-Cu50/50450/8 est respectivement de 95,5 et 96,7 %. Un barreau de cuivre pur servant de 
référence a été élaboré à partir du frittage de la poudre Cu20µm à 450 °C. La densité relative de ce barreau 
Cu20µm450/8 est de 90,8 %. Les valeurs de densité relative diminuent lorsque la proportion en gros grains 
augmente ce qui est en accord avec l’état de l’art du frittage par SPS du cuivre. En effet, la bibliographie 
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montre que lorsque la taille d’une poudre de cuivre augmente il est nécessaire d’augmenter la température 
de frittage afin d’obtenir une densification équivalente. Les courbes de densification calculées des deux 
échantillons composites sont reportées sur la Figure IV.9.  
 
Figure IV.9 : Courbes de densification et de température en fonction du temps de frittage des poudres composites a) 1Ag-
Cu50/50R et b) 1Ag-Cu75/25R frittées à 450 °C. 
 
Au début du cycle SPS, 1Ag-Cu50/50 et 1Ag-Cu Cu75/25 ont respectivement une densité relative de 60 et 
57 %.  L’étape de pré-compaction permet un gain de 5 % de densification en cru pour les deux échantillons. 
La densification débute pour une température avoisinant 150 °C pour 1Ag-Cu50/50 et 130 °C pour 1Ag-Cu 
Cu75/25. Contrairement aux observations faites lors du frittage des précédents échantillons, la température à 
partir de laquelle la densification commence n’est pas celle de la température de pré-frittage des poudres 
durant le traitement de réduction. Pour rappel, les poudres composites ont été pré-frittées à 230 °C. Au début 
du palier de température, la densité relative de 1Ag-Cu50/50 est de 90 % et celle de 1Ag-Cu Cu75/25 est de 94 
%. Malgré une densité relative initiale 5 % plus faible, 1Ag-Cu Cu75/25 s’est densifié plus rapidement lors de 
la montée en température. Ceci pourrait s’expliquer par la plus grande proportion de petit grains présents 
dans 1Ag-Cu Cu75/25. A la fin du frittage 1Ag-Cu50/50 450/8 est dense à 95,5 % et 1Ag-Cu75/25450/8 l’est à 
96,7 %. 
 
IV.3-3 Propriétés des barreaux Ag-Cu 
Les images de MEB des sections transversales de 1Ag-Cu50/50 450/8 (Fig. IV.10 et Fig. IV.11a, b) et 
1Ag-Cu75/25450/8 (Fig. IV.11c, d) ont été capturées en mode électrons rétrodiffusés. Ainsi le cuivre apparait 
en gris, l’argent en blanc et la porosité est quant à elle en noir.  
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Figure IV.10 : Image de MEB d’une section transversale de 1Ag-Cu50/50 450/8. 
 
Sur l’image de MEB représentant une grande surface de 1Ag-Cu50/50 450/8 (Fig. IV.10), il est possible 
d’observer des zones sphériques de quelques dizaines de micromètres de diamètre exemptes d’argent et de 
porosité. Ces zones permettent de déduire la localisation des grains provenant de la poudre Cu20µm. Ces 
zones semblent occuper la moitié de la surface observée reflétant ainsi la composition initiale de la poudre 
composite (50 % vol Cu1µm et 50 % vol. Cu20µm). Aucune image de MEB présentant le même grandissement 
n’a été enregistrée pour 1Ag-Cu75/25450/8. 
 
Figure IV.11 : Images de MEB des sections transversales de : a), b) 1Ag-Cu50/50 450/8 et c), d) 1Ag-Cu75/25450/8. 
 
Sur les images de MEB des sections transversales de 1Ag-Cu50/50 450/8 et 1Ag-Cu75/25450/8 (Fig. IV.11), 
de l’argent présentant une taille nanométrique est observable sur la totalité des zones composées de grains 
devant provenir de la poudre Cu1µm. En effet, les observations des poudres composites ont montré que les 
microfils étaient dispersés au sein des particules de la poudre Cu1µm et à la surface des particules provenant 
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de Cu20µm. 1Ag-Cu50/50 450/8 et 1Ag-Cu75/25450/8 présentent des domaines micrométriques d’argent pouvant 
traduire un certain degré d’agglomération des microfils d’argent lors de l’élaboration des poudres 
composites. La formation d’amas de microfils d’argent n’a pourtant pas été observée dans les poudres 
composites 1Ag-Cu50/50 et 1Ag-Cu75/25. En comparaison avec 1Ag-Cu100/00400/8 (barreau élaboré dans le 
Chapitre II composé de grains de 1µm), la répartition moins homogène de l’argent dans 1Ag-Cu50/50 450/8 
et 1Ag-Cu75/25450/8 peut s’expliquer par la présence des grains de grande taille, provenant de la poudre 
Cu20µm, qui limite le volume disponible pour la dispersion des microfils d’argent. Les coupes transversales 
de 1Ag-Cu50/50450/8 (Fig. IV.12a) et 1Ag-Cu75/25450/8 (Fig. IV.12b) ont été analysées par EBSD afin de 
déterminer la taille des grains. La cartographies de 1Ag-Cu100/00400/8 est rappelée sur la Figure IV.12c Les 
distributions de taille de grains de cuivre et d’argent de 1Ag-Cu50/50 450/8, 1Ag-Cu75/25450/8 et 1Ag-
Cu100/00400/8 sont rapportées dans le Tableau IV.III.  
 
Tableau IV.III : Distribution de la taille des grains d’argent et de cuivre pour les barreaux 1Ag-Cu50/50 450/8, 1Ag-Cu75/25450/8 et 
1Ag-Cu100/00400/8  
  Argent Cuivre 











1Ag-Cu50/50 450/8  0,25 0,35 0,60 0,33 0,68 1,44 
1Ag-Cu75/25450/8  0,18 0,31 0,64 0,35 0,90 2,04 
1Ag-Cu100/00400/8  0,11 0,17 0,26 0,40 0,91 1,88 
 
Les barreaux1Ag-Cu50/50450/8 et 1Ag-Cu75/25450/8 présentent des grains d’argent dont la taille (d50 
est respectivement égal à 0,35 et 0,31 µm) est supérieure à celle observée dans 1Ag-Cu100/00400/8 (d50 = 0,17 
µm). De plus, les plus gros grains d’argent sont localisés dans les zones riches en argent. En effet, les grains 
d’argent dispersés de façon unitaire ont une taille proche de celle des microfils d’argent alors que ceux 
présents dans les amas d’argent peuvent présenter une taille micrométrique. Ainsi, les microfils d’argent 
regroupés en fagots au moment du mélange des poudres composites semblent avoir causé une croissance 
granulaire de l’argent. Des macles sont observables dans les plus gros grains d’argent. Il serait attendu que 
la distribution des grains de cuivre s’élargisse avec l’augmentation de la teneur initiale en Cu20µm. Cependant, 
les trois barreaux présentent des distributions similaires. Ceci pourrait être expliqué par le fait que la 
microstructure de 1Ag-Cu50/50450/8 et 1Ag-Cu75/25450/8 est très hétérogène et que les cartographies 
enregistrées présentent un grandissement trop fort pour rendre compte des différences de taille de grains 
présentes. En effet, la taille de la cartographie est d’environ 80 x 60 µm alors que les plus gros grains 
provenant de Cu20µm peuvent atteindre 50 µm. Cependant, il n’était pas envisageable de faire des 
cartographies de taille supérieure. En effet, le pas d’acquisition ne pouvant pas être augmenté, au risque de 
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perdre les informations concernant les grains nanométriques, l’acquisition d’une cartographie de taille 
supérieure durée dépassant la dizaine d’heures. Un tel temps d’acquisition n’est pas compatible avec les 
créneaux d’utilisation du MEB permettant l’acquisition des données EBSD. 
 
Figure IV.12 : Cartographies de taille de grains obtenues par EBSD et distributions de la taille des grains de Cu et Ag 
correspondantes pour une section transversale de : a) 1Ag-Cu50/50 450/8, b) 1Ag-Cu75/25450/8 et c) 1Ag-Cu100/00400/8. Sur la 
cartographie, Ag est coloré en rouge, Cu est coloré avec une nuance de vert en fonction de la taille des grains, les joints de grains 





Les cartographies d’orientation de 1Ag-Cu50/50450/8 et 1Ag-Cu75/25450/8 selon la direction d’étirage, ne 
montrent aucune texturation des barreaux après frittage SPS (Fig. IV.13). Cette observation est en accord 
avec celles faites sur les différents barreaux précédemment présentés. La cartographie de 1Ag-Cu50/50450/8 
indique que certains grains issus de la poudre Cu20µm sont polycristallins. 
 
Figure IV.13 : : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD d’une section transversale analysée selon la direction DE 
pour : a) 1Ag-Cu50/50 450/8 et b) 1Ag-Cu75/25450/8. 
 
La microdureté Vickers a été mesurée le long du diamètre d’une coupe transversale de Cu20µm450/8 et 
de 1Ag-Cu50/50450/8 (Fig. IV.14).  
 
Figure IV.14 : Microdureté Vickers en fonction de la position par rapport au bord du barreau pour une section transversale de : 
Cu20µm450/8 () et 1Ag-Cu50/50450/8 (). La ligne pointillée représente la microdureté Vickers du cuivre pur recuit. 
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Elle est d’environ 50 HV0,2 sur tout le diamètre de Cu20µm450/8. Cette valeur est équivalente à celle du 
cuivre pur recuit (45-50 HV) ayant des grains dont la taille est comprise entre 10 et 20 µm. La microdureté 
Vickers 1Ag-Cu50/50450/8 oscille entre 75 HV0,2 et 120 HV0,2 et pourrait indiquer des mesures faites dans 
des zones dont la microstructure est composée de grains de taille 1µm et d’autres faites dans des zones où 
les grains sont ceux provenant de Cu20µm. Pour rappel, la microdureté de 1Ag-Cu100/00400/8 est de 119 HV0,2. 
IV.4 Elaboration des fils Ag-Cu par tréfilage 
 
IV.4-1 Conditions d’étirage 
Les deux barreaux 1Ag-Cu50/50450/8 et 1Ag-Cu75/25450/8 ont été tréfilés en suivant le même procédé 
que dans le chapitre II. Il a été possible d’atteindre le diamètre final de 0,198 mm sans rupture. Des 
prélèvements, servant aux caractérisations microstructurales, électriques et mécaniques, ont été faits sur des 
fils dont le diamètre est compris entre 1,023 et 0,198 mm. Le barreau de cuivre pur Cu20µm400/8 quant à lui 
a subi de multiples ruptures durant le tréfilage ce qui a eu pour conséquence l’impossibilité d’obtenir les 
prélèvements nécessaires aux caractérisations. Il n’a été possible de produire qu’un brin de 200 mm à 0,6 
mm.  
 
IV.4-2 Propriétés des fils 
IV.4-2-1 Densité des fils de diamètre 4 mm 
Les densités relatives de 1Ag-Cu50/50450/4 et 1Ag-Cu75/25450/4, mesurées par la méthode d’Archimède, 
sont respectivement égales à 98,7 et 98,6 %. L’étirage a permis d’éliminer la porosité restante dans les 
barreaux grâce au mouvement des grains ainsi qu’à leur déformation. La densité relative des fils de 
diamètres inférieurs est probablement plus élevée, mais n’a pas pu être mesurée car la masse des 
prélèvements est trop faible pour permettre une mesure fiable. 
IV.4-2-2 Microstructure et texture des fils de diamètre 0,5 mm 
Les images de MEB des sections transversales de 1Ag-Cu50/50450/0,5 (Fig. IV.15a, b) et 1Ag-
Cu75/25450/0,5 (Fig. IV.15c, d) ont été capturées en mode électrons rétrodiffusés afin d’augmenter le 
contraste entre le cuivre et l’argent. De ce fait, le cuivre apparait en gris et l’argent en blanc. Les images de 
MEB de 1Ag-Cu50/50450/0,5 permettent d’observer la présence de deux types de zones. La première se 
caractérise par des domaines de cuivre de quelques micromètres pour lesquels il est possible de noter 
l’absence d’argent. Ces zones sont le fruit de la déformation des grains provenant de la poudre Cu20µm. La 
seconde est formée de domaines nanométriques d’argent répartis dans du cuivre. Ces zones sont le résultat 
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de la déformation des microfils d’argent initialement dispersés au sein de grains provenant de la poudre 
Cu1µm. Il est tout de même possible d’observer quelques zones d’agglomération d’argent pouvant avoir une 
taille micronique. Des agglomérats d’argent dont la taille pouvait atteindre 5 à 10 µm ont déjà été observés 
dans le barreau 1Ag-Cu50/50450/8 (Fig. IV.11). Les étapes successives de tréfilage ont permis de réduire leur 
taille. Par simple observation, les deux types de zones semblent présentes dans les mêmes proportions. 
Ainsi, elles reflètent les proportions de chaque poudre de cuivre (50/50) utilisées pour l’élaboration de cet 
échantillon. Il est possible de faire les mêmes observations à partir de la section transversale de 1Ag-
Cu50/50450/0,5 à la différence que les domaines sans argent représentent une surface moins importante de 
l’image. Ceci est en accord avec la composition initiale de l’échantillon. En effet, les grains provenant de la 
poudre Cu20µm ne représente que 25% du volume total.  
 
 








Les cartographies de phases, de la section transversale de 1Ag-Cu50/50450/0,5 et 1Ag-Cu75/25450/0,5 
obtenues par EBSD sont présentées sur la Figure IV.16. De plus, celle de 1Ag-Cu100/00450/0,5 est rappelée 
sur la figure Figures IV.16c.  
 
Figure IV.16 Cartographies de taille de grains obtenues par EBSD et distributions de la taille des grains de Cu et Ag 
correspondantes pour une section transversale de : a) 1Ag-Cu50/50 450/0,5, b) 1Ag-Cu75/25450/0,5 et c) 1Ag-Cu100/00400/0,5. Les 
grains de cuivre sont colorés avec une nuance de vert en fonction de la taille des grains et ceux d’argent sont colorés en rouge. 
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Les distributions de taille de grains de cuivre et d’argent de 1Ag-Cu50/50 450/0.5, 1Ag-Cu75/25450/0.5 et 
1Ag-Cu100/00400/0.5 sont rapportées dans le Tableau IV.IV. 
 
Tableau IV.IV : Distribution la taille des grains d’argent et de cuivre pour les fils 1Ag-Cu50/50 450/0,5, 1Ag-Cu75/25450/0,5 et 
1Ag-Cu100/00400/0,5. 
  Argent Cuivre 











1Ag-Cu50/50 450/0,5 0,14 0,15 0,17 0,14 0,2 0,40 
1Ag-Cu75/25450/0,5  0,14 0,16 0,20 0,14 0,20 0,33 
1Ag-Cu100/00400/0,5 0,14 0,17 0,21 0,14 0,2 0,32 
Les cartographies de 1Ag-Cu50/50450/0,5 et 1Ag-Cu75/25450/0,5 confirment la dispersion des microfils 
d’argent au sein des grains de cuivre les plus fins. Quel que soit l’échantillon, la taille de ces grains d’argent 
est d’environ 0,16 µm. Il est possible de mettre en évidence un élargissement plus prononcé de la taille des 
grains de cuivre pour 1Ag-Cu50/50450/0,5 mettant en avant une quantité de gros grains plus importante lors 
de l’élaboration des barreaux. 1Ag-Cu50/50450/0,5 présentent deux populations de taille de grains de cuivre. 
Elles semblent être présentes dans les mêmes proportions. Dans le cas de 1Ag-Cu75/25450/0,5, les plus gros 
grains semblent occuper un quart de la surface de la cartographie. Cependant, au sein des fils de diamètre 
0,5 mm, le nombre de grains de petite taille (< 0,4 µm) étant très important devant le nombre de gros grains, 
la granulométrie en fréquence d’apparition des grains ne semble pas adaptée pour analyser une 
microstructure aussi hétérogène. Il est donc proposé d’exprimer la taille des grains en fonction de la fraction 
surfacique qu’ils occupent (Fig. IV 17).  
 
Figure IV.17 : Histogramme de la fraction surfacique occupée par les grains de cuivre en fonction de la taille des grains 
pour : a) 1Ag-Cu50/50 450/0,5, b) 1Ag-Cu75/25450/0,5 et c) 1Ag-Cu100/00400/0,5. 
Les distributions de la taille des grains sont d’autant plus larges que la teneur initiale en Cu20µm est 
importante. Si la déformation du fil et des grains qui le composent est homothétique, pour un fil de diamètre 
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0,5 mm, un grain de taille 0,4 µm est le fruit de la déformation d’un grain dont le diamètre initial est 
d’environ 6 µm. Les grains de taille 6 µm font partie des grains les plus gros observés dans la poudre Cu1µm 
et des plus petits observés dans la poudre Cu20µm. Ainsi, l’étude des grains de taille supérieure à 0,4 µm 
devrait être un bon indicateur de l’effet de l’ajout de grains provenant de la poudre Cu20µm. La fraction 
surfacique occupée par les grains de taille supérieure à 0,4 µm dans les fils de diamètre 0,5 mm est 
représentée en fonction de la teneur initiale de poudre Cu20µm sur la Figure IV.18. 
 
Figure IV.18 : La fraction surfacique occupée par les grains de taille supérieur à 0,4 µm pour en fonction de la teneur 
volumique initiale de poudre Cu20 µm : 1Ag-Cu100/00400/0,5 (), 1Ag-Cu75/25450/0,5 () et 1Ag-Cu50/50450/,0.5 (). 
 
Il est mis en évidence que malgré une présence, en nombre, inférieure à 10 % les grains dont la taille est 
supérieure à 0,4 µm occupent environ 37 % de la surface de 1Ag-Cu50/50450/0,5, environ 25 % de la surface 
de 1Ag-Cu75/25450/0,5 et environ 14 % de la surface de 1Ag-Cu100/00400/0,5. Ainsi, la présence initiale de 
25 et 50 % vol. de grains provenant de la poudre Cu20µm lors de l’élaboration des poudres composites a 
permis d’augmenter respectivement la surface occupée par les grains de diamètre supérieur à 0,4 µm 
d’environ 80 et 160 % respectivement dans 1Ag-Cu50/50450/0,5 et 1Ag-Cu75/25450/0,5 par rapport à celle 
occupée dans 1Ag-Cu100/00450/0,5. Il est possible de faire l’hypothèse que les observations faites sur la 
section de grains fortement allongés dans le sens de tréfilage rendent ces observations vraies dans le volume 
du fil. Les fils 1Ag-Cu50/50450/0,5 et 1Ag-Cu50/50450/0,5 sont donc composés de canaux libres d’argent 
présentant des grains de cuivre dont la taille est comprise entre environ 0,4 µm et 1 µm. Ces canaux sont 
répartis dans des zones composées de grains de cuivre plus fins (proche de la taille d’une cellule de 




Les cartographies d’orientation de 1Ag-Cu50/50450/0,5 et 1Ag-Cu75/25450/0,5 analysées selon la 
direction d’étirage sont présentées sur la Figure IV.19. De plus, celle de 1Ag-Cu100/00400/0,5 est rappelée 
par la Figures IV.19c. 
 
Figure IV.19 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD d’une section transversale analysée selon DE pour : 
 a) 1Ag-Cu50/50 450/0,5, b) 1Ag-Cu75/25450/0,5 et c) 1Ag-Cu100/00400/0,5. 
 
Pour les fils 1Ag-Cu50/50450/0,5 et 1Ag-Cu75/25450/0,5, il est possible d’observer que les grains dont la 
taille est inférieure à 0,4 µm sont exclusivement orientés selon <111> et <100> dans l’axe de tréfilage. Ceci 
est en adéquation avec les observations déjà faites sur 1Ag-Cu100/00400/0,5. Parmi les grains de diamètre 
supérieur à 0,4 µm certains présentent des orientations autres que <111> et <100> pouvant refléter la 
texturation en cours de ces grains.  
 
Dans le chapitre III, un doute a été émis quant à la possibilité de déformer sans rupture un barreau dont 
la microstructure initiale est composée de grains de taille 1 µm avec un taux de déformation très supérieur 
à 7. La déformation d’un barreau de diamètre 8mm jusqu’au diamètre 0,2 mm correspond à un taux de 
déformation vraie de 7,4. L’ajout des grains de taille micrométrique au sein de la microstructure des fils fins 
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de 1Ag-Cu50/50 450 et de 1Ag-Cu75/25450 pourrait ainsi permettre d’augmenter leur déformabilité comparée 
à celle des fils 1Ag-Cu100/00400.   
 
IV.4-3 Résistivité électrique des fils 
La résistivité électrique à 293 K et 77 K de tous les fils est présentée sur la Figure VI.20.  
 
Figure IV.20 : Résistivité électrique en fonction du diamètre des fils a) à 293 K et b) à 77 K pour : 
 Cu1µm400 (), Cu20µm450 (), 1Ag-Cu100/00400 (), 1Ag-Cu75/25450 () et 1Ag-Cu50/50450 (). 
 
La résistivité électrique des fils de cuivre pur à 293 K est de 1,81 µΩ.cm pour Cu20µm450/0,6 et de 1,84 
µΩ.cm pour Cu1µm400/0,6 à 293 K. Elle est de 0,27 µΩ.cm pour Cu20µm450/0,6 à 77 K. Cette valeur est plus 
faible que celle de Cu1µm400/0,6 (0,33 µΩ.cm) et reflète la présence de grains plus gros qui permettent de 
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limiter le nombre d’interactions entre les électrons de conduction et les joints de grains. La résistivité 
électrique de 1Ag-Cu100/00400 est comprise entre 1,94 et 2,02 µΩ.cm à 293 K et entre 0,38 et 0,51 µΩ.cm à 
77 K. Celle de 1Ag-Cu75/25450 est comprise entre 1,90 et 1,94 µΩ.cm à 293 K et entre 0,38 et 0,45 µΩ.cm 
à 77 K. Quant à celle de 1Ag-Cu50/50450, elle s’étend de 1,87 à 1,91 µΩ.cm à 293 K et de 0,35 à 0,40 µΩ.cm 
à 77 K. Ainsi, il est clairement mis en avant que l’ajout de grains plus gros a permis de diminuer la résistivité 
électrique des fils composites grâce à la diminution de la densité de joints de grains qui en découle. La 
résistivité électrique à 77 K des fils de diamètre 0,5 mm est exprimée sur la Figure IV.21 en fonction de la 
teneur initiale en poudre Cu20µm.  
 
Figure IV.21 : Résistivité électrique à 77 K des fils en fonction de la teneur volumique initiale en Cu20µm pour :  
1Ag-Cu100/00400/0,5 (), 1Ag-Cu75/25450/0,5 () et 1Ag-Cu50/50450/,0.5 (). 
 
La résistivité électrique à 77 K est de 0,45 µΩ.cm pour 1Ag-Cu100/00400/0,5, 0,41 µΩ.cm pour 1Ag-
Cu75/25450/0,5 et 0,37 µΩ.cm pour 1Ag-Cu50/50450/0,5. Ces valeurs mettent en évidence une réduction de la 
résistivité d’environ 9 et 18 % respectivement pour 1Ag-Cu75/25450/0,5 et 1Ag-Cu50/50450/0,5 par rapport à 
celle de 1Ag-Cu100/00400/0,5. Il semble possible de lier cette diminution de résistivité avec la surface occupée 
par les grains de diamètre supérieur à 0,4 µm observés par EBSD dans les fils correspondants. En effet, 
l’augmentation de la surface occupée par ces grains est deux fois plus importante lors du passage de 1Ag-
Cu100/00400/0,5 à 1Ag-Cu50/50450/0,5 que lors du passage de 1Ag-Cu100/00400/0,5 à 1Ag-Cu75/25450/0,5. Ainsi 
la diminution de la résistivité mesurée est due à la présence d’un nombre croissant de gros grains dont le 
diamètre peut atteindre environ 1 µm. Les grains étant longs de plusieurs micromètres dans le sens de 
tréfilage, ils forment des canaux présentant un faible nombre de joints de grains comparativement aux grains 
plus fins. Ils permettent ainsi une conduction électronique avec un nombre moins important de centres de 
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diffusion. De plus, il a été observé que ces zones étaient libres d’argent limitant les probabilités de collisions 
électroniques avec des interfaces Ag/Cu. 
 
IV.4-4 Résistance en traction des fils 
La contrainte à la rupture des différents fils a été mesurée à 293 K (Fig. IV.22a) et à 77 K (Fig. IV.22b). 
Le fil Cu20µm450/0,6 ayant présenté une rupture fragile lors de l’essai de traction, il n’y a pas de valeur de 
contrainte à la rupture pour Cu20µm450. 
 
Figure IV.22 : Contrainte à la rupture en fonction du diamètre des fils a) à 293 K et b) à 77 K pour :  
Cu1µm400 (), 1Ag-Cu100/00400 (), 1Ag-Cu75/25450 () et 1Ag-Cu50/50450 (). 
 
Les fils de cuivre Cu1µm400, dont le diamètre est compris entre 1 et 0,2 mm présentent une contrainte à 
la rupture variant de 507 à 619 MPa à 293 K. Elle est comprise entre 628 MPa et 860 MPa à 77 K. Pour les 
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fils composites, elle est comprise entre 590 et 915 MPa à 293 K et entre 730 et 1130 MPa à 77 K. Afin 
d’étudier l’influence de la microstructure des fils de 0,5 mm sur la contrainte à la rupture (à 77 K), elle est 
exprimée en fonction de la teneur initiale en poudre Cu20µm sur la Figure IV.23. 
 
Figure IV.23 : Contrainte à la rupture à 77 K des fils en fonction de la teneur volumique initiale en Cu20µm pour :  
1Ag-Cu100/00400/0,5 (), 1Ag-Cu75/25450/0,5 () et 1Ag-Cu50/50450/,0.5 (). 
 
La contrainte à la rupture est de 1005 MPa pour 1Ag-Cu100/00400/0,5, 920 MPa pour 1Ag-Cu75/25450/0,5 
et 830 MPa pour 1Ag-Cu50/50450/0,5 à 77 K. Les valeurs mesurées à 77 K pour les fils de diamètre 0,5 mm 
mettent en évidence une réduction de contrainte à la rupture d’environ 8 et 17 % respectivement pour 1Ag-
Cu75/25450/0,5 et 1Ag-Cu50/50450/,0.5 par rapport à celle de 1Ag-Cu100/00400/0,5. La diminution de la densité 
de joints de grains due à la présence des grains plus gros fait décroitre la densité d’obstacles s’opposant au 
mouvement des dislocations et explique les valeurs de contrainte à la rupture plus faibles de 1Ag-Cu75/25450 
et de 1Ag-Cu50/50450. La diminution de la contrainte à la rupture lorsque la proportion de gros grains au sein 
des fils de diamètre 0,5 mm augmente se fait dans les mêmes proportions que ce qu’il a été possible 
d’observer pour la résistivité électrique.  
IV.5 Discussions 
La diminution de la résistivité électrique et de la contrainte à la rupture se fait dans les mêmes 
proportions. Elle est d’autant plus importante que la teneur en gros grains présents, dans ces fils de diamètre 
0,5 mm, augmente. Il a été observé, dans les fils 1Ag-Cu75/25450 et 1Ag-Cu50/50450, que la déformation des 
grains provenant de la poudre Cu20µm donnait lieu à la formation de canaux libres d’argent composés des 
grains de cuivre dont la taille est comprise entre environ 0,4 µm et 1 µm. Ainsi, dans ces canaux 
micrométrique la densité de joints de grains est plus faible que celles des zones composées de grains plus 
fins. De ce fait, le nombre d’obstacles s’opposant au mouvement des dislocations ou pouvant diffuser les 
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électrons de conduction est moins important et explique les valeurs de contrainte à la rupture et de résistivité 
électrique plus faibles pour 1Ag-Cu75/25450 et 1Ag-Cu50/50450. Le graphique, contrainte à la rupture en 
fonction de la résistivité électrique à 77 K pour les fils diamètre de 0,5 mm met en avant l’effet de l’ajout 
des gros grains sur les propriétés des fils composites (Fig. IV.24). 
 
Figure IV.24 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77 K des fils de diamètre 0,5 mm pour :  
1Ag-Cu100/00400 (), 1Ag-Cu75/25450 () et 1Ag-Cu50/50450 (). 
 
Le graphique, contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77 K pour les fils 1Ag-Cu 
est présenté sur la Figure IV.25.  
 
Figure IV.25 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77 K pour :  
1Ag-Cu100/00400 (), 1Ag-Cu75/25450 () et 1Ag-Cu50/50450 (). Les lignes servent de guide. 
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Il est possible d’observer que 1Ag-Cu50/50450 présente le meilleur compromis haute résistance en 
traction (954 MPa à 77 K) et faible résistivité électrique (0,40 μΩ.cm).  De plus, il est important d’indiquer 
que les fils 1Ag-Cu50/50450 présentent des grains dont la taille est d’environ 1 µm conférant aux fils les plus 
fins la capacité de pouvoir être encore déformés. Cependant, il n’est pas envisageable de tréfiler des fils à 
un diamètre plus fin que 0,2 mm. Afin d’être dans la capacité d’appliquer un taux de déformation vraie plus 
important, il est nécessaire d’augmenter la taille du barreau précurseur. En effet, avec un barreau de diamètre 
initiale 24 mm le tréfilage jusqu’au diamètre 0,2 mm correspondrait un taux de déformation vrai de 9,5. 
Ainsi, il serait possible de s’attendre à ce que les propriétés de 1Ag-Cu50/50450 suivent la ligne pointillée 
présentée sur la Figure IV.25. Il est possible d’envisager que 1Ag-Cu50/50450 puisse atteindre une contrainte 
à la rupture de 1100 MPa pour une résistivité électrique de seulement 0,44 μΩ.cm. Pour une contrainte à la 





Le tableaux IV.V rapporte la contrainte à la rupture et la résistivité électrique à 293 K et 77 K des 
différents fils présentés dans ce chapitre. 
 
Tableau IV.V : Contrainte à la rupture et résistivité électrique à 293 K et 77 K des différents fils présentés dans ce chapitre. La 
présence d’un astérisque indique une rupture fragile du fil lors de l’essai de traction. 








la rupture    
à 293 K 
(MPa) 
Contrainte à 
la rupture    
à 77 K (MPa) 
Cu100/00400 
1,011 1,83 0,32  - 628 
0,800 1,83 0,32 508 660 
0,632 1,84 0,33 527 670 
0,495 1,81 0,33 571 714 
0,390 1,81 0,34 523 770 
0,283 1,83 0,36 611 807 
0,195 1,84 0,37 619 860 
Cu00/100450 0,630 1,81 0,27  - 390* 
1Ag-Cu100/00400 
1,014 1,78 0,38 689 805 
0,806 1,94 0,42 756 924 
0,636 1,97 0,44 795 981 
0,497 1,95 0,45 809 1006 
0,401 2,01 0,47 833 1038 
0,291 2,01 0,49 887 1109 
0,196 2,02 0,51 914 1138 
1Ag-Cu75/25450 
1,011 1,90 0,38 632 786 
0,794 1,94 0,39 647 828 
0,633 1,89 0,40 718 878 
0,498 1,93 0,41 746 919 
0,393 1,93 0,42 771 955 
0,283 1,95 0,43 803 1011 
0,194 1,94 0,45 879 1082 
1Ag-Cu50/50450 
1,013 1,87 0,35 586 727 
0,632 1,89 0,36 648 837 
0,499 1,89 0,37 686 831 
0,392 1,90 0,37 645 846 
0,283 1,90 0,38 750 915 




IV.6 Conclusion du chapitre IV 
Deux lots de 15 g de poudre composite 1Ag-Cu dont les grains de cuivre présentent une distribution de 
taille bimodale ont été préparés. La poudre bimodale de cuivre est préalablement élaborée en mélangeant 
les quantités nécessaires d’une poudre de cuivre de taille 1 µm avec ceux de taille 20 µm. Les poudres de 
cuivre sont composées de : 
- 75 % vol. de grains Cu1µm et 25 % vol. de grains Cu20µm, 
- 50 % vol. de grains Cu1µm et 50 % vol. de grains Cu20µm. 
 
1 % vol. de microfils d’argent a été mélangé avec les poudres de cuivre bimodales précédemment 
préparées en suivant le protocole présenté dans le Chapitres II. Les poudre 1Ag-Cu après avoir été réduites 
à 230 °C pendant 1h sous H2 ont nécessité un frittage par SPS à une température de 450 °C afin de permettre 
le tréfilage des barreaux. Cette augmentation de la température de frittage reflète la nécessité d’augmenter 
la température de frittage SPS afin de densifier une poudre composée de grains plus gros. La densification 
des barreaux est d’environ 96 %. Les fils fins ont été obtenus sans rupture. 1Ag-Cu50/50450 et 1Ag-Cu75/25450 
sont composés de domaines de grains de cuivre dont la taille est proche de celle d’une cellule de dislocation, 
les microfils d’argent sont répartis aux joints de ces grains. De plus, il a été possible d’observer des canaux 
micrométriques composés de grains de cuivre (diamètre compris entre 0,4 et 1µm) issus de la déformation 
des grains provenant de la poudre Cu20µm. La surface occupée par ces gros grains augmente lorsque la teneur 
initiale de Cu20µm augmente. Ces gros grains occupant jusqu’à 40 % de la surface des fils bimodaux 
pourraient conférer aux fils une capacité à être déformé bien supérieur. 
 
Les fils 1Ag-Cu possèdent des valeurs de contrainte à la rupture décroissantes lorsque la teneur en gros 
grains augmente. A 77 K, la contrainte à la rupture des fils de diamètre 0,5 mm est de : 
- 1005 MPa pour 1Ag-Cu100/00400, 
- 920 MPa pour 1Ag-Cu75/25450,  
- 830 MPa pour 1Ag-Cu50/50450.  
 
La même observation est faite pour la résistivité électrique. A 77 K, pour les fils de diamètre 0,5 mm 
elle est de : 
- 0,45 µΩ.cm pour 1Ag-Cu100/00400, 
- 0,41 µΩ.cm pour 1Ag-Cu75/25450, 
- 0,37 µΩ.cm pour 1Ag-Cu50/50450. 
 
Malgré une diminution non négligeable de la contrainte à la rupture, les fils « bimodaux » présentent le 
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L’intensité et la durée du champ magnétique qu’il est possible de générer grâce à une bobine sont 
directement liées aux propriétés mécaniques et électriques du matériau qui la compose. Afin d’obtenir une 
durée d’impulsion la plus longue possible, il est nécessaire d’éviter l’échauffement du fil conducteur et pour 
cela il faut qu’il ait une faible résistivité, proche de celle du cuivre pur. De plus, le champ magnétique induit 
la force de Lorentz qui génère des contraintes tangentielles, proportionnelles à son carré, de l’ordre de 1 
GPa à 60 T. Pour trouver sa place dans un système comme la bobine triple du LNCMI-T, il est souhaité que 
la contrainte à la rupture de nouveaux fils conducteurs soit d’au moins 1000 MPa et que la résistivité 
électrique soit d’au plus 0,5 µΩ.cm à 77 K. De plus, leur méthode d’élaboration doit être la plus simple 
possible.  
 
Ces travaux de doctorat ont eu pour but l’élaboration et l’étude de fils conducteurs composites nano-
structurés à matrice de cuivre et renfort d’argent devant répondre à ces exigences mécaniques et électriques 
dans le cadre d’une collaboration entre le LNCMI et le CIRIMAT. Il a été décidé : 
- d’utiliser des teneurs en argent n’excédant pas 10 % vol. afin de conserver une faible résistivité, 
- de préparer les barreaux précurseurs grâce au frittage de poudres composites par SPS, méthode 
permettant de produire des barreaux présentant une microstructure fine grâce à une absence de 
croissance granulaire, 
- de tréfiler les barreaux à température ambiante car cette méthode est simple à mettre en place dans 
l’optique d’une production à l’échelle industrielle.  
 
Des lots de 14 g de poudre composite Ag-Cu ont été élaborés grâce au mélange d’une poudre de cuivre 
sphérique commerciale (0,5 - 1 µm) avec 0,5 à 10 % vol. de microfils d’argent synthétisés au CIRIMAT 
(diamètre 0,2 µm et longueur 30 µm). Les poudres composites présentent une dispersion homogène des 
microfils d’argent, qui n’ont pas été détériorés lors du mélange, au sein des particules de cuivre jusqu’à une 
teneur de 5 % vol. Ag. La poudre 10Ag-Cu présente une certaine inhomogénéité se caractérisant par la 
formation de fagots de microfils. Après avoir été réduites sous H2, les poudres composites ont été frittées 
par SPS à 400 °C ou 500 °C. Cela a conduit à l’obtention de barreaux (diamètre 8 m et longueur 33 mm) 
composés de grains de cuivre isotropes, de taille équivalente aux particules de la poudre de cuivre et qui 
contiennent des macles thermiques. Les microfils d’argent sont dispersés de façon homogène aux joints de 
grains du cuivre. La présence des deux phases de cuivre et d’argent confirme la microstructure composite 
visée. La densification incomplète des barreaux (95 %) est souhaitée car elle facilite le tréfilage ultérieur 
sans rupture en favorisant le réarrangement des grains.  
Les fils fins (diamètre 1 - 0,2 mm), tréfilés sans rupture, présentent une microstructure lamellaire, avec 
des grains de cuivre de taille nanométrique (200 - 400 nm) allongés sur plusieurs micromètres dans la 
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direction de l’étirage. Les microfils d’argent (diamètre 170 nm) sont dispersés aux joints de grains du cuivre 
et sont donc également alignés. Les fils présentent une texture caractéristique de la déformation par étirage 
des métaux cfc avec deux orientations préférentielles <111> et <001> le long de l’axe de tréfilage. 
L’étude microstructurale des fils (0,5 et 0,3 mm de diamètre) a mis en évidence qu’ils sont en majeure 
partie composés de grains de cuivre ayant atteint la taille d’une cellule de dislocations (soit environ 0,2 µm). 
Malgré la différence de diamètre, les granulométries des fils 1Ag-Cu400/0,5 et 1Ag-Cu400/0,3 sont 
quasiment identiques. Le fait que la taille des grains ne diminue presque plus pourrait indiquer que les fils 
finiront par rompre en cas de plus forte déformation. Un doute est donc émis sur la capacité d’un barreau 
composé de grains de 1 µm à être tréfilé sans rupture si le taux de déformation vraie est très supérieur à 7.  
La contrainte à la rupture à 77 K est de 1017 MPa pour 0,5Ag-Cu400/0,3, de 1109 MPa pour 1Ag-
Cu400/0,3, de 1215 MPa pour 5Ag-Cu500/0,3, et de 1373 MPa pour 10Ag-Cu400/0,3. Nous montrons donc 
que l’ajout de seulement 1 % vol. Ag permet une augmentation de la contrainte à la rupture d’environ 25 % 
à 77 K par rapport à celle des fils de cuivre pur élaborés par le même procédé (812 MPa pour Cu400/0,3). 
Pour 1Ag-Cu, le calcul par la loi des mélanges indique que la contrainte à la rupture des microfils d’argent 
est d’environ 28000 MPa. Une telle valeur pourrait indiquer que ces microfils de diamètre nanométrique, 
de longueur nettement plus grande et orientés selon un axe cristallographique, se comportent comme des 
whiskers. Une étude fine par microscopie électronique en transmission permettrait de connaitre la taille des 
microfils d’argent les plus fins et confirmer cette hypothèse. De plus, cette étude permettrait de caractériser 
la nature des interfaces Ag/Cu.  
La résistivité électrique à 77 K est de 0,44 µΩ.cm pour 0,5Ag-Cu400/0,3, de 0,49 µΩ.cm pour 1Ag-
Cu400/0,3, de 0,72 µΩ.cm pour 5Ag-Cu500/0,3 et de 0,71 µΩ.cm pour 10Ag-Cu400/0,3. Pour tous les fils 
composites, elle est plus élevée que celle des fils de cuivre pur élaborés par le même procédé (0,36 µΩ.cm 
pour Cu400/0,3). Les fils Ag-Cu possèdent une microstructure composite, l’augmentation de la résistivité 
avec la teneur en argent ne reflète alors que la présence de plus d’interfaces Ag/Cu.  
Nous avons mis en évidence que les fils contenants seulement 0,5 ou 1 % vol. Ag offrent la meilleure 
combinaison de haute contrainte à la rupture (1000 MPa à 77 K) et faible résistivité électrique (0,44 μΩ. 
cm). Ces fils répondent aux exigences mécaniques et électriques pour une application dans le domaine des 
champs magnétiques intenses. En utilisant une très faible proportion d'Ag comme seconde phase, par 
comparaison aux fils d’alliage Cu/Ag, étudiés par d’autres auteurs, qui peuvent contenir entre 21 et 24 % 
vol. Ag, il a été possible d’obtenir une résistivité près de 40 % inférieure, tout en conservant la même 
contrainte à la rupture. Il est ainsi démontré l’importance d’élaborer des fils présentant une microstructure 
composite nano-structurée et la forte influence des microfils même pour une faible teneur totale en argent. 
La matrice de cuivre pur et le faible nombre d’interfaces Ag/Cu permettent d’éviter une augmentation trop 
importante de la résistivité électrique. 
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L’effet de la formation d’un alliage Ag/Cu sur les propriétés mécaniques et électriques des fils par 
rapport à leurs équivalents composites a été étudié. Le frittage à 400°C d’une poudre 1Ag-Cu a permis 
l’obtention d’un barreau composite caractérisé par la présence de deux phases : cuivre pur et argent pur. 
Lors du frittage d’un autre lot de la même poudre à 600 °C, la solubilité de l’argent dans le cuivre est 
suffisante pour permettre sa totale dissolution et la formation d’un alliage Ag/Cu. Celui-ci est cependant 
spatialement limité autour de la position initiale des microfils d’argent et nous avons fait l’hypothèse qu’il 
s’agit donc de microfils d’alliage. 
Les fils présentent des valeurs de contraintes à la rupture similaires (1100 MPa à 77 K) indiquant un 
renforcement équivalent dû à la présence des microfils d’argent pur et des microfils d’alliage Cu/Ag. Nous 
avons fait l’hypothèse que les microfils d’alliage Cu/Ag se comportent eux aussi comme des whiskers. 
Cependant, un tel comportement pour des alliages n’est que peu décrit dans la littérature. Ainsi, une étude 
plus poussée par sonde atomique tomographique pourrait permettre de connaitre la composition et la taille 
des microfils d’alliage Cu/Ag et ainsi confirmer cette hypothèse.  
La résistivité électrique à 77 K est de 0,49 µΩ.cm pour 1Ag-Cu400/0,3 et de 0,56 µΩ.cm pour 1Ag-
Cu600/0,2, indiquant que bien qu’il soit localisé, l’alliage Cu/Ag formé lors de la dissolution de l’argent 
dans le cuivre conduit à une augmentation de la résistivité de 10 % par rapport à celle des fils composites. 
Cette étude démontre qu’une température de frittage non adaptée peut entrainer une dégradation 
significative du compromis contrainte à la rupture / résistivité électrique. 
 
Dans le but d’améliorer encore ce compromis nous avons élaboré des fils composites 1% vol Ag-Cu 
dont la matrice de cuivre présente une distribution granulométrique bimodale, en ajoutant de façon contrôlée 
des particules de cuivre d’environ 20 µm lors de l’élaboration de la poudre. Les poudres composites ont été 
réduites sous H2 puis frittées par SPS à 450 °C. Les fils sont eux aussi "bimodaux" avec des grains de cuivre 
dont la taille est proche d’une cellule de dislocations (0,2 µm) et d’autres dont la taille est supérieure à 0,4 
µm. Les microfils d’argent sont majoritairement dispersés aux joints des grains les plus fins. 
La contrainte à la rupture à 77 K diminue (de 1138 à 954 MPa) lorsque la teneur en gros grains augmente 
(de 0 à 50%) mais la résistivité électrique diminue aussi nettement (de 0,51 à 0,40 µΩ.cm) offrant un 
meilleur compromis haute résistance en traction et faible résistivité électrique. 
De plus, la présence de grains dont le diamètre est compris entre 0,4 et 1 µm occupant 40 % de la surface 
pourrait conférer aux fils "bimodaux" une capacité à être déformé bien supérieure. 
 
Les fils composites Ag-Cu nano-structurés présentent une contrainte à la rupture près d’une fois et 
demie supérieure à celle de cuivre pur élaboré par le même procédé tout en conservant une faible résistivité. 
Le renforcement exceptionnel par les microfils d’argent est démontré. De plus, la faible teneur en argent (1 
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% vol seulement) permet de limiter l’augmentation de résistivité. Les fils composites Ag-Cu ont aussi une 
contrainte à la rupture nettement supérieure aux composites NTC-Cu préparés par le même procédé. Les 
différences pourraient provenir au moins en partie de la nature différente des interfaces NTC/Cu et Ag/Cu. 
Par rapport aux fils d'alliage Ag/Cu, la résistivité électrique inférieure des composites Ag-Cu reflète la plus 
faible teneur en argent et surtout le fait que la matrice des composites est pure. 
 
L’intérêt des fils composites pourrait aussi se trouver dans des domaines autres que la production de 
champs magnétiques intenses. Ils pourraient viser l’allègement des structures dans le domaine aérospatial, 
le transport terrestre et le transport d’énergie. Pour résister à une force donnée, un câble 1Ag-Cu (contrainte 
à la rupture de 1100 MPa) nécessite une section 40 % plus faible que celle d’un fil de cuivre pur (contrainte 
à la rupture de 450 MPa). Le rapport de la densité du fil composite et de celle du fil de cuivre pur étant très 
proche de 1, le gain de masse serait donc lui aussi de 40 %. 
Un changement d’échelle du procédé d’élaboration semble primordial. Une augmentation par vingt du 
volume du barreau conduirait aux dimensions suivantes : 24 mm de diamètre et 60 mm de longueur. 300 g 
de poudre composite serait alors nécessaire. Pour un barreau 1Ag-Cu50/50450/24, le tréfilage jusqu’à un 
diamètre de 0,2 mm correspondrait à un taux de déformation de 9,5. Pour un barreau 1Ag-Cu400/24, la 
déformation jusqu’à obtenir un fil de diamètre 3 mm permettrait l’élaboration d’un premier prototype de 
bobine et ainsi confronter ces fils aux conditions de génération d’un champ magnétique intense et aussi le 
bobinage d’aimants industriels servant au magnétoformage par expansion. Ce changement d’échelle 
permettrait de vérifier l’hypothèse d’une déformation homothétique en comparant la microstructure de fils 
obtenus pour un même taux de déformation à partir d’un barreau 24 ou 8 mm. 
La ductilité des matériaux utilisés pour l’élaboration des bobines est une propriété importante, mais le 
faible diamètre des fils actuels et l’extensomètre à disposition ne permettent pas la mesure de l’allongement 
des fils pendant les essais de traction, ce qui ne serait plus le cas avec le changement d’échelle. 
Les matériaux composites Ag-Cu préparés par SPS pourraient trouver un intérêt dans la conception 
d’électroaimants de type Bitter. Le frittage de la poudre composite ne se ferait plus sous la forme d’un 
barreau mais d’un pavé qui serait laminé. L’élaboration de composites pourrait être une façon efficace de 
réduire la résistivité électrique tout en conservant les mêmes propriétés mécaniques des plaques 
comparativement à celles d’alliage Ag/Cu (5 - 21 % vol. Ag) actuellement utilisées. 
Les travaux sur les fils composites Ag/Cu seront approfondis dans le cadre d’un programme récemment 


















Techniques de caractérisation 
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A-1 Analyses radiocristallographiques 
Afin de détecter et d’identifier les phases cristallisées présentent dans les échantillons pulvérulents, des 
diagrammes de diffraction des rayons X (DRX) ont été enregistrés à l’aide d’un diffractomètre Bruker D4 
ENDEAVOR équipé d’un détecteur à scintillation (θ-2θ) et de fentes variables. Le diffractomètre est 
commandé par le logiciel DIFFRACplus©. Les mesures ont été effectuées en utilisant la longueur d’onde 
de la raie Kα du cuivre (λ=0,15418 nm), à température ambiante, avec un pas de 0,02° et un temps 
d’acquisition de 0,2 s/pas. L’identification des phases est faite à l’aide du logiciel EVA en utilisant les fiches 
JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction Standards) répertoriées dans le Tableau A-I.  
 
Tableau A-I : Fiches JCPDS du cuivre, des oxydes de cuivre et de l’argent. 








A-2 Microscopie électronique à balayage (MEB) 
A l’exception de certaines images enregistrées à l’aide d’un microscope électronique à balayage (MEB) 
VEGA3 - Tescan installé au CIRIMAT, les images de MEB ont été enregistrées au Centre de 
microcaractérisation Raimond Castaing (UMS 3623), installé dans l’Espace Clément Ader à Toulouse à 
l’aide d’un appareil à canon à émission de champ MEB-FEG JEOL JSM 6700 F, doté d’un détecteur 
d’électrons incorporé dans la lentille objectif.  
 
Les caractéristiques de cet appareil sont les suivantes : 
- source à émission de champ - cathode froide, 
- tension d’accélération de 0,5 à 30 kV, 
- imagerie électrons secondaires haute résolution : 1 nm à 15 kV ; 2,2 nm à 1 kV, 
- imagerie électrons rétrodiffusés, 
- EDS (détection d’éléments légers, résolution 135 eV).  
 
Les poudres commerciales où le cuivre est encore partiellement oxydé ont été métallisées au platine 
(épaisseur ne dépassant pas 1 nm) pour permettre un meilleur l’écoulement des charges et augmenter 
l’émission électronique.  
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A-3 Electron Back Scattered Diffraction (EBSD) 
L’EBSD est une technique qui permet de déterminer les orientations cristallographiques locales des 
grains par la technique de diffraction des électrons rétrodiffusés. Un détecteur spécifique est associé à un 
MEB-FEG JSM-7100TTLS LV installé au Centre de microcaractérisation Raimond Castaing. 
 
Les caractéristiques de cet appareil sont les suivantes : 
- source à émission de champ type Schottky, 
- résolutions : 2nm à 1kV - 1.6nm à 5kV - 1.2nm à 15kV, 
- courant de sonde de 1pA à 600nA, 
- mesure de courant intégré, 
- détecteur d’électrons secondaires type Everhart-Thornley, 
- détecteur d’électrons rétrodiffusés aux faibles angles (SRBEI), 
- détecteur d’électrons secondaires en mode Low Vaccum, 
- détecteur d’électrons rétrodiffusés en mode Low Vaccum, 
- détecteurs d’électrons secondaires et rétrodiffusés in-lens, 
- détecteur EDS SDD X-Max 80mm2 Oxford Instruments AZtecEnergy, 
- détecteur EBSD AZtec HKL Advanced Nordlys Nano équipé de 4 détecteurs FSD couplé à l’EDS 
 
Les électrons incidents qui frappent l’échantillon sont diffusés et une partie est rétrodiffusée hors de 
l’échantillon. Certains électrons rétrodiffusés sont en condition de Bragg avec les différentes familles de 
plans atomiques. Ces électrons diffractés forment deux cônes de diffraction. C’est l’intersection de ces deux 
cônes avec l’écran de phosphore du détecteur, qui permet la formation des lignes de Kikuchi (Fig. A-1). 
Une fois le diagramme de Kikuchi formé, il est possible d’indexer l’orientation cristallographique 
correspondante. Afin de recueillir le maximum d’électrons rétrodiffusés au niveau du détecteur lors de 
l’analyse EBSD l’échantillon est incliné de 70° par rapport au faisceau incident. 
 
Figure A-1 : Exemple de diagramme de Kikuchi. 
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La préparation de surface des échantillons est essentielle car il est nécessaire de minimiser leur 
écrouissage superficiel. En effet, l’écrouissage occasionné par un polissage traditionnel tend à rendre 
l’acquisition plus difficile à cause de la création de dislocations pouvant induire plusieurs diffractions en 
même temps à partir d’un même point d’analyse. La surface des échantillons a donc été préparée à l’aide 
d’un polisseur ionique Cross section polisher JEOL modèle IB-19510CP. L’acquisition des données est 
réalisée à l’aide de l’interface «AztecSynergy» (Oxford Instruments). La tension d’accélération choisie est 
de 10 kV et le pas d’acquisition est de 0,05 µm. Le cuivre et l’argent cristallisent dans le réseau cubique à 
faces centrées, ils ont le même groupe d'espace (225 ou F m -3 m) mais ont des paramètres de maille 
différents (aCu = 0,361 nm et aAg = 0,408 nm). L’analyse EBSD est très résolue concernant l'orientation 
cristallographique mais n'est pas performante pour remonter aux paramètres de maille (erreur d'environ 10-
15 % sur la mesure) à partir des diagrammes de Kikuchi. Un couplage avec une analyse EDS a été utilisé 
afin de discriminer les phases. Ainsi, l’analyse EBSD permet de déterminer l’orientation et la taille des 
grains (angle de désorientation de 5° pour définir les joints de grains [A-1, A-2] et l’analyse EDS permet de 
seuiller la discrimination entre les deux phases. Avec les paramètres d’acquisition, l’utilisation de l’EDS 




A-4 Mesures électriques 
Les mesures de résistivité électrique ont été faites en utilisant la méthode dite « quatre pointes ». Des 
brasures à l’étain permettent de raccorder l’échantillon à un générateur de courant et à un voltmètre. Les 
mesures sont faites à l’aide d’une unité de source et mesure Keithley 2450. La distance entre les contacts 1-
2 et 3-4 (Fig. A-2) est d’au moins 2,5 fois le périmètre du fil [A-3]. Le courant est injecté entre les contacts 
1 et 4, tandis que la tension est mesurée entre les contacts 2 et 3. Toutes les mesures de tension ont été 
réalisées avec une intensité fixée à 0,1 A afin d’éviter l’échauffement du fil. 
 
Figure A-2 : Schéma du dispositif de mesure « quatre pointes ». 
 
La résistivité électrique (ρ) du fil, en µΩ.cm, est calculée grâce à l’équation (A-1) : 
 
𝜌 = 𝑅 ×  
𝑆
𝐿
 =  
𝑉 ×𝑆
𝐼 ×𝐿
            (A-1) 
 
𝑉 est la tension mesurée en μV, 
𝑆 est la section du fil en cm², 
𝐼 est l’intensité imposée en A,  




A-5 Microdureté Vickers 
Les mesures de microdureté Vickers ont été effectuées sur des barreaux et des fils par indentation à 
l’aide d’un microduromètre Shimadzu HMV-M3. Le poinçon Vickers est constitué d’un diamant ayant une 
forme pyramidale à base carrée. La vitesse de pénétration de l’indenteur est de 0,017 mm/s. La mesure de 
la diagonale est effectuée grâce à un viseur optique contenant une échelle dont la précision est de 0,5 μm. 
Les essais de microdureté ont été réalisés avec une charge appliquée de 100 g pendant 10 s. La microdureté 
Vickers (𝐻𝑉) est calculée à partir de la charge appliquée et de la longueur de la diagonale de l’empreinte 
selon l’équation (A-2) : 
𝐻𝑉 = 1854,4 
𝐹
𝐷²
            (A-2) 
𝐹 est la masse de la charge en g, 
𝐷 est la longueur de la diagonale de l’empreinte en μm. 
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A-6 Essais de traction 
Les essais de traction à température ambiante et à 77 K ont été faits avec une machine de traction de 
type Instron 1195 sur des fils dont le diamètre est compris entre 1 mm et 0,2 mm et dont la longueur est 
d’au moins 170 mm. La Figure A-3 présente la machine de traction ainsi que les mors permettant de réaliser 
les essais de traction à température ambiante et à 77 K. La vitesse de déplacement de la traverse est fixée à 
1 mm/min et la cellule de force est calibrée pour 250 N pour les fils de diamètre 0,2 - 0,5 mm et pour 1000 
N pour les fils de diamètre 0,6 - 1 mm. 
 
Figure A-3 : a) machine de traction de type Instron 1195, b) système d’immersion de la zone de mesure dans le cryostat 
rempli d’azote liquide et b) mors permettant de réaliser les essais de traction à température ambiante et à 77 K. 
 
[A-1] J. R. Medy, Evaluation des effets de taille et d’architecture sur les propriétés mécaniques et électriques de fils 
composites métalliques cuivre/niobium fabriqués par déformation plastique sévère, Thèse de Doctorat, Université de 
Poitiers, 2006. 
[A-2] C. Arnaud, Fils conducteurs nanostructurés (cuivre et composites nanotube de carbone - cuivre) pour 
application en champs magnétiques intenses, Thèse de Doctorat, Université Toulouse III – Paul Sabatier, 2015. 
[A-3] Commission Electrotechnique Internationale. Méthode de mesure de la résistivité des matériaux métalliques. 








Poudre de cuivre commerciale 
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Comme l’a montré C. Arnaud au cours de ses travaux de thèse, des lots de poudre de cuivre, pourtant 
commandés au même fournisseur (Alfa Aesar) sous la même référence, peuvent présenter des 
caractéristiques différentes (grains polyédriques ou sphériques, granulométrie unimodale ou bimodale, 
impuretés métalliques diverses et plus ou moins abondantes) amenant à des différences de propriétés des 
fils de cuivre ayant été élaborés avec ces différents lots de poudres [B-1]. 
Deux lots de poudre de cuivre commerciale (Alfa Aesar) ont été utilisés lors de ces travaux. Le lot 1 a 
servi à l’élaboration des fils présentés dans les chapitres II et III et le lot 2 à l’élaboration des fils du chapitre 
IV. L’observation des poudres par MEB (Fig. B-1) permet de confirmer la morphologie sphérique des 
particules de cuivre annoncée par le fournisseur. La taille des particules (d10, d50, d90 : données par Alfa 
Aesar) des deux lots est équivalente et est comprise entre 0,5 et 1,5 µm avec la présence de grosses particules 
(> 4 μm) (Tableau B-I).  
  
Figure B-1 : Images de MEB des poudres de cuivre commerciales : a) lot 1 et b) lot 2. 
  








1 Sphérique 0,51 0,83 2,66 
2 Sphérique 0,58 1,03 3,14 
 
L’analyse élémentaire (provenant du fournisseur) des deux lots de cuivre (Tableau B-II) indique que les 
teneurs des différentes impuretés sont très faibles. Il n’y a pas de différence significative entre les deux lots. 
 
Tableau B-II : Impuretés présentes dans les lots de poudres de cuivre commerciales. 












(ppm) Si (ppm) 
1 < 20 60 < 20 < 20 < 20 < 20 < 20 < 10 < 20 
2 < 20 20 < 20 < 20 < 20 < 20 < 20 20 < 20 
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Des images de MEB ont aussi révélé que certaines particules présentent un aspect rugueux 
caractéristique de la présence d’oxyde de cuivre en surface [B-1, B-2]. La présence de Cu2O a été confirmée 
par l’analyse d’un diagramme de diffraction des rayons X (DRX) de la poudre de cuivre provenant du lot 1 
(Fig. B-2). L’oxyde de cuivre doit être éliminé afin de garantir une bonne densification de la poudre par 
SPS et le tréfilage des barreaux sans rupture. 
 Environ 14 g de poudre sont soumis à un traitement thermique sous un flux de H2 (15 L/h) dans un 
réacteur en silice vitreuse. La montée en température jusqu’à 160 °C s’effectue en 1 h. Cette température 
est ensuite maintenue pendant 1 h. Le réacteur est refroidi à l’aide d’un ventilateur. Une purge de N2 de 30 
min est nécessaire pour s’assurer qu’il n’y ait plus de H2 dans le réacteur avant de l’ouvrir. La poudre de 
cuivre n’est sortie du réacteur que lorsque la température du four est inférieure à 30 °C afin d’éviter toute 
ré-oxydation. L’analyse par DRX de la poudre de cuivre du lot 1 après réduction à 160 °C confirme 
l’élimination de l’oxyde de cuivre Cu2O. En effet, le pic correspondant n’est plus détecté sur le diagramme 
de DRX (Fig. B-2).  
 
Figure B-2 : Diagrammes de DRX de la poudre de cuivre provenant du lot 1 : avant (─) et après (─) le traitement de 
réduction. 
 
 Les deux lots de cuivre présentent un aspect cohésif après le traitement de réduction. Cette cohésion 
est due à la formation de cous de frittage (Fig. B-3). Il a été observé que si des cous de frittage ne sont pas 
créés durant le traitement de réduction, le barreau préparé par SPS ne peut pas être tréfilé sans que des 
ruptures interviennent dès les premières étapes de déformation [B-1, B-2]. En effet ceux-ci cassent dès les 
premières étapes de déformation.  
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Figure B-3 : Image de MEB de la poudre de cuivre provenant du lot 1 après réduction. 
 
Les deux lots de poudres de cuivre présentent une morphologie, une granulométrie et des teneurs 
d’impuretés similaires. De plus, un même traitement (160 °C, 1h, H2) a permis, pour les deux lots, de réduire 
les oxydes présents à la surface des particules de cuivre et de pré-fritter la poudre en formant des cous de 
frittage. Il n’est donc pas nécessaire de différencier ces deux lots.    
 
[B-1] C. Arnaud, Fils conducteurs nanostructurés (cuivre et composites nanotube de carbone - cuivre) pour 
application en champs magnétiques intenses, Thèse de Doctorat, Université Toulouse III – Paul Sabatier, 2015. 
[B-2] C. Arnaud, F. Lecouturier, D. Mesguich, N. Ferreira, G. Chevallier, C. Estournès, A. Weibel, A. Peigney, C. 
Laurent, High strength–high conductivity nanostructured copper wires prepared by spark plasma sintering and room-











Consolidation des poudres par  
Spark Plasma Sintering 
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C-1 Machine SPS Syntex Inc. Dr Sinter 2080 
Les frittages par Spark Plasma Sintering (SPS) ont été réalisés avec une machine Dr Sinter 2080 (SPS 
Syntex Inc. Japon) (Fig. C-1) à la Plateforme Nationale de Frittage-Flash (PNF²) du CNRS située dans le 
bâtiment « Module de Haute Technologie » de l’Université Toulouse 3 - Paul Sabatier. 
 
Figure C-1 : Machine SPS Syntex Inc. Dr Sinter 2080. 
La régulation en température s’effectue par l’intermédiaire de l’intensité du courant injecté dans 
l’outillage. Le courant pulsé, dont la durée d’impulsion est de 3,3 ms, est produit par un générateur de 
courant. Une séquence de pulsations (notée X-Y) est composée de X impulsions de courant et de Y temps 
morts. L’échantillon est mis sous pression uniaxiale au moyen d’une presse hydraulique. 
 
Les caractéristiques de la machine Dr Sinter 2080 sont les suivantes : 
- température : jusqu’à 2000°C, 
- force modulée de 0,1 à 200 kN, 
- frittage sous basse pression résiduelle (5-10 Pa), argon ou azote, 
- nombre d’impulsions X de courant continu : 1 à 99 sur un cycle, 
- nombre Y de temps mort : 1 à 9 sur un cycle, 
- durée d’une impulsion et d’un temps mort : 3,3 ms, 
- intensité maximale pouvant être délivrée par le générateur de courant : 8000 A. 
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C-2 Consolidation de la poudre de cuivre commerciale par Spark Plasma Sintering 
C-2-1 Cycle de frittage SPS 
Une feuille de papier graphite (Papyex®) d’épaisseur 0,2 mm est placée contre la paroi du moule de 
diamètre 8.4 mm. Elle permet d’éviter toute interaction entre la poudre et la matrice et facilite le démoulage 
du barreau. Le diamètre utile est de 8 mm une fois la feuille de Papyex® en place. Les 14 g de poudre 
préalablement réduits sont insérés dans la matrice. La poudre de cuivre est frittée sous vide (pression 
résiduelle < 10 Pa). La température est contrôlée à l’aide d’un thermocouple placé dans un trou usiné dans 
la matrice. Avant le frittage, un pré-chargement de 25 MPa est appliqué sur la poudre afin de rendre l’état 
de compaction initiale de la poudre le plus reproductible possible. Lors du cycle SPS le cuivre est chauffé 
jusqu’à 400 °C avec une rampe de montée de 25 °C/min puis un palier est appliqué pendant 5 min. La 
montée en pression se fait pendant la première minute du palier en température puis la pression est 
maintenue à 25 MPa pendant les 4 minutes restantes. La pression est relâchée progressivement durant le 
refroidissement. Le barreau est retiré du SPS lorsque que la chambre a atteint une température inférieure à 
100 °C sans quoi, il risquerait de s’oxyder. Le cycle de frittage est représenté sur la Figure C-2.  
 
Figure C-2 : Consignes de température et de pression du traitement SPS. 
 
Après consolidation, le barreau obtenu a un diamètre d’environ 8 mm et une longueur d’environ 30 mm. 
La densité finale du barreau de cuivre a été évaluée par la méthode d’Archimède. Les mesures de 
densification relative sont données avec une erreur de 1 %. Elle est de 96,7 % pour Cu400/8. La courbe de 
densification (Fig. C-3) a été calculée à partir du déplacement enregistré, de la densité relative finale 




Figure C-3 : Courbes de densification et de température en fonction du temps de frittage pour la poudre de cuivre 
commerciale 
Lors du frittage de la poudre de cuivre, la montée en température s’est faite de façon non linéaire en 
raison d’un problème de régulation causé par un mauvais contact entre les électrodes, les pistons, les galets 
et l’échantillon qui ne permet pas une bonne circulation du courant électrique. A cause de la montée en 
température non linéaire, il est difficile d’interpréter la courbe de densification. L’échantillons atteint une 
densification maximale de 96 % avant la fin du cycle de frittage signifiant l’arrêt de la densification sous 
l’effet des paramètres SPS choisis. 
C-2-2 Microstructure du barreau 
La microstructure de Cu400/8 a été étudiée par EBSD (Fig. C-4). La coupe transversale de Cu400/8 
présente des grains de cuivre micrométriques isotropes contenant des macles thermiques. La distribution de 
taille de grains de cuivre (d10 = 0,42 µm; d50 = 1,04 µm; d90 = 2,22 µm) reflète l’absence de croissance 
granulaire lors du frittage à 400 °C.  
 
Figure C-4 : a) Cartographie en contraste de bandes obtenue par EBSD et b) distributions de la taille des grains de cuivre 
pour Cu400/8. 
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Les cartographies d’orientation de Cu400/8 (Fig. C-5) selon la direction d’étirage (DE), la direction 
normale (DN) ne présente aucune texturation du barreau après frittage SPS. 
 
Figure C-5 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD d’une coupe transversale de de Cu400lot1/8 analysée selon : a) 











Tréfilage à température ambiante  
et à température de l’azote liquide 
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D-1 Présentation des méthodes de tréfilage 
Des essais de tréfilage à température ambiante (RT) et à la température de l’azote liquide (LNT) ont été 
effectués sur des barreaux de cuivre pur obtenus par SPS. Quelle que soit la méthode de tréfilage, la section 
du fil est réduite par le passage à travers une succession de filières coniques (Fig. D.1a). Le noyau de ces 
filières est en carbure de tungstène et est caractérisé par son angle de travail α (Fig. D.1b). Le taux de 










) × 100          (D.1) 
𝑆𝑖 est la section initiale,  
𝑆𝑓 est la section finale,  
Ø𝑖 est le diamètre initial,  
Ø𝑓  est le diamètre final. 
 
L’angle de travail et le taux de réduction de section doivent être adaptés au matériau déformé [D-1] et 
à la température de déformation [D-2] afin de contrôler l’écrouissage.  
 
Figure D.1 : a) photographie de filières coniques et b) schéma d'une filière de tréfilage. 
 
Avant chaque passage dans une filière, il est nécessaire d’appointer le fil en réduisant la section de son 
extrémité afin qu’il puisse passer à travers la filière et qu’il soit possible de le saisir avec les mors auto-
serrants du chariot d’entrainement. De plus, l’utilisation d’un lubrifiant adapté au matériau déformé ainsi 
qu’à la température de tréfilage est nécessaire afin d’éviter tout grippage. Un grippage du fil dans la filière 
peut avoir comme conséquence de dégrader la filière ou de provoquer la rupture du fil.  
 
Le tréfilage à RT a été effectué au LNCMI sur un banc d’étirage développant une force de traction 
maximale de 100 kN et ayant une longueur de 16 mètres (Fig. D-2a). Avec ce banc et les filières disponibles, 
il est possible de tréfiler des fils de cuivre dont le diamètre est compris entre 30 mm et 0,2 mm. Le taux de 
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réduction de section par passe appliqué est de 15 %. Lors de l’étirage des fils un lubrifiant adapté au tréfilage 
du cuivre est utilisé, il a l’aspect d’une huile très visqueuse. 
 
Le tréfilage LNT a été effectué à Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung (IFW) à 
Dresde (Allemagne) en collaboration avec J. Freudenberger sur un banc d’étirage spécialement préparé pour 
ce mode de déformation (Fig. D-2b) [D-2]. Il est composé d’un caisson rempli d’azote liquide en amont du 
chariot d’entrainement. La filière conique ainsi que le fil sont immergés dans l’azote liquide, ainsi la 
déformation appliquée a bien lieu à 77 K. Ce banc permet de tréfiler des fils dont le diamètre est compris 
entre 4 et 0,6 mm. Le taux de réduction de section appliqué est de 20 % par passe. La déformation du fil 
nécessite l’utilisation d’un lubrifiant afin d’éviter les risques de grippage. Cependant, la température de 77 
K empêche l’utilisation d’un lubrifiant conventionnel qui se solidifierait. Un lubrifiant sec en spray à base 
de bisulfure de molybdène (MoS2) est donc utilisé. 
 
Figure D-2 : a) Banc d'étirage à température ambiante au LNCMI, Toulouse et b) banc d'étirage à LNT à l’IFW, Dresde. 
 
D-2 Tréfilage des barreaux de cuivre 
Des fils de cuivre pur ont été tréfilés à RT ou LNT à partir d’un barreau de cuivre pur obtenu par SPS. 
Le processus de tréfilage à RT et à LNT effectué respectivement au LNCMI et à l’IFW est présenté sur la 
Figure D-3. Les deux barreaux ont subi une première étape de tréfilage à RT au LNCMI car ils sont trop 
courts (30 mm environ) pour être directement étirés. De plus, le banc de tréfilage de l’IFW ne peut pas 
déformer des fils dont le diamètre est supérieur à 4 mm. Les barreaux sont placés dans une gaine en acier 
inoxydable de diamètre 20 mm. Après neuf passes successives permettant une réduction de section de 15 % 
par passe la gaine présente un diamètre de 10 mm. Une fois la gaine en acier inoxydable retirée par usinage, 
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il est ainsi possible d’obtenir un fil de diamètre 4 mm. Les densités relatives des fils de diamètre 4 mm sont 
de 98 %. 
 
 
Figure D-3 : Schéma du processus de tréfilage des barreaux de cuivre pur à température ambiante et à LNT. 
 
Un des fils de diamètre 4 mm ainsi obtenus a été étiré sans rupture à RT au LNCMI jusqu'à un diamètre 
final de 0,198 mm. Le taux de réduction de section appliqué est de 15 %. Des prélèvements ont été effectués 
pour les diamètres compris entre 1 et 0,2 mm afin d’effectuer les caractérisations. 
Le second fil de diamètre 4 mm a été étiré sans rupture à LNT à l’IFW jusqu'à un diamètre final de 0,6 
mm. Des prélèvements ont été effectués pour les diamètres compris entre 1 et 0,6 mm. 
 
[D-1] V. Vidal, Optimisation des propriétés mécaniques des conducteurs nanofilamentaires Cu/X (X=Nb ou Ta) par 
l’étude des mécanismes élémentaires de déformation, Thèse de Doctorat, Institut National des Sciences Appliquées de 
Toulouse, 2006. 
[D-2] A. Kauffmann, J. Freudenberger, D. Geissler, S. Yin, W. Schillinger, V. Subramanya Sarma, H. Bahmanpour, 
R. Scattergood, M. S. Khoshkhoo, H. Wendrock, C. C. Koch, J. Eckert, Severe deformation twinning in pure copper 









Propriétés des fils de cuivre élaborés par  
tréfilage à température ambiante et à température de 
l’azote liquide  
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E-1 Microstructure des fils de cuivre pur 
La microstructure du fil Cu400/1 tréfilés à RT et à LNT a été étudiée par EBSD dans le sens transversal 
(Fig. E-1) et dans le sens longitudinal (Fig. E-1). La distribution de la taille des grains observées sur les 
coupes transversales de Cu400/1 est la suivante : d10 = 0,17 µm ; d50 = 0,29 µm ; d90 = 0,52 µm quelle que 
soit la méthode de déformation.  
 
Figure E-1 : Cartographies en contraste de bandes obtenues par EBSD pour une coupe transversale de Cu400/1 déformé a) à 
RT et b) à LNT. c) Distributions de la taille des grains de cuivre pour une coupe transversale de Cu400/1 déformé à RT (─) et à 
LNT (─), distribution des grains du barreau Cu400/8 (─ ─). 
 
L’affinement de la microstructure observé dans le sens transversal s’accompagne d’un allongement des 
grains dans le sens de l’étirage pour le fil déformé à RT (Fig. E-2a). Lors du tréfilage LNT les grains 
semblent s’être subdivisés dans le sens de la longueur (Fig. E-2b). Cette observation est en accord avec la 
bibliographie, et s’explique par le fait que la déformation cryogénique permet d’accumuler des nano-macles 
et une haute densité de dislocations par l’intermédiaire de l’annihilation et de la réduction de la 
recristallisation dynamique à basse température [E-1-3]. Le fil déformé à LNT présente donc une quantité 




Figure E-2 : Cartographies en contraste de bandes obtenues par EBSD pour une coupe longitudinale de Cu400/1 déformé a) 
à RT et b) à LNT. 
 
Les fils Cu400/1 présentent deux orientations principales : <111> et <001>. Elles sont représentées dans 
des proportions similaires quelle que soit la température de tréfilage (Fig. E-3). 
 
Figure E-3 : Cartographies d’orientation obtenues par EBSD analysée selon la direction d’étirage pour une coupe 
transversale de Cu400/1 déformé a) à RT et b) à LNT.   
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E-2 Résistance en traction des fils de cuivre pur 
Les essais de traction ont permis de déterminer la contrainte à la rupture des différents fils à 77 K (Fig. 
E-4). 
 
Figure E-4 : Contrainte à la rupture en fonction du diamètre des fils à 77 K pour Cu400 déformé : 
à RT (), et à LNT (). 
 
A 77 K, la contrainte à la rupture des fils tréfilés à RT est comprise entre environ 646 MPa pour le fil 
de diamètre 1 mm et 843 MPa pour le fil de diamètre 0,2 mm. Pour ces fils de cuivre pur, il a été démontré 
que le renforcement provient de la propagation des dislocations par un mécanisme de glissement de 
dislocations de type Orowan dans des grains inférieurs à 250 nm [E-4, E-5]. A 77 K, la contrainte à la 
rupture des fils tréfilés à LNT est de 778 MPa pour le fil de diamètre 1 mm. Elle atteint 858 MPa pour le fil 
de diamètre 0,6 mm. La plus grande densité de joints de grains observée lors de l’étude microstructurale de 
Cu400/1 déformé à LNT est à l’origine de l’augmentation d’environ 15% de la contrainte à la rupture 
comparé au fil tréfilé à RT. 
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E-3 Résistivité électrique des fils de cuivre pur 
La résistivité électrique à 77K en fonction du diamètre des fils de cuivre est présentée sur la figure E-5. 
 
 
Figure E-5 : Résistivité électrique en fonction du diamètre des fils à 77 K pour Cu400 déformé : 
à RT (), et à LNT (). 
 
A 77 K, la résistivité électrique des fils de cuivre tréfilés à RT est comprise entre 0,32 et 0,38 µΩ.cm. 
Cette augmentation de la résistivité électrique avec la diminution du diamètre du fil résulte de l’affinement 
de la microstructure. L'augmentation de la densité des joints a pour conséquence une résistivité électrique 
supérieure pour les fils les plus fins. La résistivité électrique des fils de cuivre tréfilés à LNT est quant à elle 
comprise entre 0,38 et 0,40 µΩ.cm. La résistivité électrique des fils déformés à LNT étant plus élevée que 
celle des fils tréfilés à RT, il est possible d’émettre l’hypothèse que les joints supplémentaires observés dans 
le fil de cuivre déformé à LNT sont la cause de l’accroissement de la résistivité électrique et ne sont donc 
pas des joints de macle cohérents. 
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E-4 Discussion sur l’influence de la température de tréfilage 
Le graphique contrainte à la rupture à 77 K en fonction de la résistivité électrique à 77 K (Fig. E-6) 
permet de mettre en avant le compromis entre contrainte à la rupture et résistivité électrique pour les fils de 
cuivre pur obtenus par frittage SPS puis tréfilage à RT ou LNT ainsi que pour les fils de cuivre OFHC ayant 
été déformés par les mêmes méthodes [E-3]. Les fils tréfilés à LNT présentent des contraintes à la rupture 
et des résistivités électriques supérieures à leurs équivalents tréfilés à RT. Ceci indiquerait que les macles 
formées lors de la déformation cryogénique ne sont pas cohérentes. Le compromis contrainte à la 
rupture/résistivité électrique est le meilleur pour les fils de cuivre SPS tréfilé à RT.   
 
 
Figure E-6 : Contrainte à la rupture en fonction de la résistivité électrique à 77K pour :  




Deux barreaux de cuivre pur de diamètre 8 mm obtenus grâce au frittage SPS d’une poudre de cuivre 
commerciale micrométrique ont été tréfilés à température ambiante jusqu’à un diamètre de 4 mm. Un des 
fils de diamètre 4 mm a été étiré à RT au LNCMI jusqu'à un diamètre final de 0,198 mm. Tandis que le 
second a été étiré à LNT à l’IFW jusqu'à un diamètre final de 0,6 mm. Les fils de diamètre 1 mm présentent 
des microstructures équivalentes dans le sens transversal quelle que soit la température de déformation mais 
ils se distinguent dans le sens longitudinal. En effet, les grains du fil tréfilé à RT ont une longueur d’une 
dizaine de micromètre le long de l’axe de tréfilage alors qu’ils se sont subdivisés en plus petits grains de 
seulement quelques micromètres lorsque le fil a été tréfilé cryogéniquement. Cette subdivision des grains a 
comme conséquence une augmentation de la contrainte à la rupture. A 77 K, elle est de 646 MPa pour le 
fils de diamètre 1 mm déformé à RT et de 778 MPa pour le fil déformé à LNT. Cependant, une augmentation 
de la résistivité électrique a aussi été mesurée entre les fils déformés à LNT et ceux déformés à RT. Cette 
observation indiquerait que les macles formées lors de la déformation cryogénique ne sont pas cohérentes. 
La constatation que cette technique de déformation à basses températures est difficilement transférable vers 
une échelle industrielle et que le meilleur compromis contrainte à la rupture/résistivité électrique est obtenu 
pour des fils tréfilés à RT conduit à élaborer les fils composite Ag-Cu par tréfilage à température ambiante.  
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Fils conducteurs composites (microfils d’argent-cuivre) pour application en champs magnétiques 
intenses 
Le LNCMI-Toulouse produit les champs magnétiques non-destructifs pulsés parmi les plus puissants du 
monde (98,8 T). Les fils conducteurs utilisés dans les bobines qui génèrent ces champs magnétiques 
nécessitent une contrainte à la rupture élevée afin de résister aux forces de Lorentz. De plus, pour obtenir 
une durée d’impulsion la plus longue possible, ces conducteurs doivent avoir une résistivité électrique la 
plus proche possible de celle du Cu pur. Le LNCMI et le CIRIMAT explorent la conception et la préparation 
de fils nano-composites à matrice Cu par une combinaison de métallurgie des poudres, de frittage SPS et de 
tréfilage. Les poudres composites à faibles teneurs en Ag (< 10 % vol. Ag) sont préparées en dispersant des 
microfils d’Ag (diamètre 200 nm, longueur 30 µm) synthétisés au CIRIMAT dans une poudre commerciale 
de Cu sphérique (diamètre 0,5-1 µm). Les poudres ainsi obtenues sont consolidées par SPS sous forme de 
barreaux. Ceux-ci sont étirés sans rupture, jusqu’à l’obtention de fils fins (diamètre 1 – 0,2 mm) dont la 
microstructure est sous la forme de grains ultrafins de Cu (200 - 400 nm) allongés sur plusieurs micromètres 
dans le sens de l’étirage. Les microfils d'Ag sont dispersés le long des joints de grains du Cu. La mesure de 
la résistivité électrique et de la contrainte à la rupture des fils (à 293 K et 77 K) a permis de déterminer que 
les fils contenant seulement 1 % vol. Ag présentent le meilleur compromis contrainte à la rupture / résistivité 
(1100 MPa / 0,49 µΩ.cm à 77 K). La formation d’un alliage Cu/Ag lors du frittage SPS a pour conséquence 
une augmentation notable de la résistivité électrique des fils et doit donc être évitée. Une matrice de Cu avec 
une distribution bimodale de la taille des grains permet de réduire la résistivité électrique tout en conservant 
une haute contrainte à la rupture (1080 MPa / 0,45 µΩ.cm à 77 K). Les fils nano-composites Ag-Cu 
présentent une contrainte à la rupture équivalente à celle des fils d’alliage Cu/Ag contenant environ 20 fois 
plus d’Ag élaborés par fusion et solidification, mais présentent une résistivité électrique environ 1,5 fois 
plus faible. 
Composite wires (silver microwires-copper) for high magnetic fields 
LNCMI-Toulouse produces some of the most intense non-destructive pulsed magnetic fields in the world 
(98.8 T). The wires used in coils which generate these magnetic fields require high ultimate tensile strength 
(UTS) in order to resist the Lorentz forces. Moreover, to obtain the longest possible pulse duration, these 
wires must have an electrical resistivity closest to that of pure Cu. LNCMI and CIRIMAT explore the design 
and preparation of Cu-based nanocomposite wires obtained by a combination of powder metallurgy, Spark 
Plasma Sintering (SPS) and wire-drawing. Composite powders with low Ag contents (< 10 % vol. Ag) are 
prepared by dispersing Ag microwires (diameter 200 nm, length 30 µm) synthesized at CIRIMAT in a 
commercial spherical Cu powder (diameter 0.5-1 µm). The so-obtained composite powders are consolidated 
by SPS in the form of cylinders. These cylinders are drawn, without breaking, in the form of fine wires (1 - 
0.2 mm). The microstructure of the wires is made up of Cu ultrafine grains (200 - 400 nm) elongated over 
several micrometers in the drawing direction. Ag microwires are dispersed along the grain boundaries of 
Cu. The measurement of the electrical resistivity and the UTS of the wires (at 293 K and 77 K) shows that 
the wires containing only 1 vol. %  Ag present the best compromise between high UTS and low electrical 
resistivity (1100 MPa / 0.49 µΩ.cm at 77 K). The formation of Cu/Ag alloys during the SPS cycle 
significantly increases the resistivity of the wires and thus must be avoided. A Cu matrix with a bimodal 
grain size distribution makes it possible to reduce the electrical resistivity of the wires while keeping high 
UTS (1080 MPa / 0.45 µΩ.cm at 77 K). Ag-Cu nanocomposite wires present high UTS, equivalent to that 
of Cu/Ag alloy wires containing about 20 times more Ag produced by melting and solidification, but their 
electrical resistivity is about 1.5 times lower. 
 
